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Les matériaux destinés aux outils de coupe se répartissent principalement en deux classes: les car-
bures cémentés WC-Co, tenaces mais avec une résistance à la déformation à haute température li-
mitée, et les cermets TiCN-Mo-(Co,Ni), plus réfractaires mais moins tenaces que les WC-Co. Les
cermets TiCN-WC-Mo-Co étudiés dans le cadre de ce travail sont élaborés dans le but d’associer
la bonne ténacité des WC-Co à la grande résistance à la déformation à haute température des TiCN-
Mo-Co. De plus, un gradient de composition est introduit dans ces matériaux afin d’obtenir un
coeur TiCN-WC-Mo-Co résistant à la déformation recouvert en surface d’une zone tenace de WC-
Co pour éviter la création de fissures qui peuvent conduire à la rupture des outils de coupe.
Ce travail s’intéresse aux mécanismes responsables de la déformation dans les cermets TiCN-WC-
Mo-Co ainsi qu’à l’influence d’une zone de WC-Co en surface sur les propriétés mécaniques des
outils de coupe.
Dans ce but, des mesures de spectroscopie mécanique à basse fréquence sont effectuées sur des
cermets TiCN-WC-Mo-Co de diverses compositions, complétées par des essais de déformation en
flexion trois points et par des observations en microscopie électronique à transmission et à balaya-
ge.
Les résultats obtenus lors des essais de déformation conduisent à la définition de trois domaines de
température, valables pour tous les matériaux destinés aux outils de coupe:
• le domaine I (
 
T
 
 < 900 K), dans lequel les matériaux présentent une déformation purement élas-
tique accompagnée par une rupture fragile;
• le domaine II (900 K < 
 
T
 
 < 1300 K), caractérisé par une augmentation de la ténacité et par l’ap-
parition de la déformation plastique, tout d’abord dans le liant (Co,Ni) puis dans les grains de
TiCN lorsqu’ils sont présents;
• le domaine III (
 
T
 
 > 1300 K), dans lequel la déformation plastique des matériaux devient impor-
tante et opère par glissement aux joints de grains.
Ces domaines sont marqués par des pics de frottement intérieur respectifs, localisés dans la phase
du matériau où les phénomènes de microplasticité opèrent. Une bonne correspondance est obser-
vée entre les paramètres d’activation thermique à l’origine des pics de frottement intérieur et ceux
des mécanismes de fluage.
Un modèle de glissement aux joints de grains est présenté pour expliquer le fluage à haute tempé-
rature (domaine III) dans les matériaux destinés aux outils de coupe.
Une méthode particulière de mesure du facteur 
 
K
 
IC
 
, utilisant la présence d’une couche CVD propre
aux outils de coupe, permet de mettre en évidence l’influence bénéfique d’une zone de WC-Co en
surface sur la ténacité macroscopique des métaux durs pour outils de coupe.

 ABSTRACT
 
The materials used for cutting tool applications are principally divided in two classes: the WC-Co
cemented carbides, tough but with a limited resistance to deformation at high temperature, and the
TiCN-Mo-Co cermets, more refractory but less tough than the WC-Co. The goal of this study of
TiCN-WC-Mo-Co cermets is to optimise the combination of the toughness of WC-Co with the re-
sistance to deformation at elevated temperatures of TiCN-Mo-Co. Furthermore, a composition gra-
dient is introduced in these materials to obtain a TiCN-WC-Mo-Co core, resistant to deformation,
coated with a tough WC-Co layer. The tough surface layer is added to avoid the formation of cracks
which are responsible for the rupture of cutting tools.
The scope of this work includes a study of the mechanisms responsible for the deformation in
TiCN-WC-Mo-Co cermets and the influence of a WC-Co surface layer on the mechanical proper-
ties of cutting tools.
For this purpose, low frequency mechanical spectroscopy measurements are conducted on TiCN-
WC-Mo-Co cermets, which are completed by three point bend tests as well as by transmission and
scanning electron microscope observations.
The results obtained from deformation tests makes it possible to define three temperature domains,
valid for all the materials used for cutting tool applications:
•domain I (
 
T
 
 < 900 K), in which the hardmetal exhibits a pure elastic deformation with a brittle
rupture;
•domain II (900 K < 
 
T
 
 < 1300 K), characterised by an increase in toughness and by the begin-
ning of the plastic deformation, first in the binder (Co,Ni) and then in the TiCN grains when
present;
•domain III (
 
T
 
 > 1300 K), in which the plastic deformation of hardmetal becomes very high and
occurs by grain boundary sliding.
These domains are characterised by respective internal friction peaks, localised in the material
phase where microplasticity occurs. A good agreement is observed between internal friction peaks
and creep mechanisms, particularly when comparing the thermal activation measurements.
A grain boundary sliding model is presented to explain the high temperature creep (domain III) of
materials used for cutting tool applications.
An original method to measure the 
 
K
 
IC
 
 factor is presented. This method, which uses the presence
of a CVD coating characteristic of cutting tools, makes it possible to exhibit the positive influence
of a WC-Co surface zone on the macroscopic toughness of hardmetals for cutting tools.
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CHAPITRE I
 
INTRODUCTION
 
Les outils en métal dur, essentiellement destinés à l’usinage des métaux, sont également utilisés
dans d’autres secteurs comme l’industrie minière, celle du bois ou celle du papier. Le marché mon-
dial de l’outil en métal dur est ainsi immense. L’usinage des métaux concerne de nombreux sec-
teurs comme l’industrie automobile, le domaine spatial ou l’aéronautique. Pour économiser du
temps et donc de l’argent, on cherche à augmenter les vitesses de coupe et les épaisseurs enlevées
à chaque passage, sans pour autant nuire à la précision ou à l’état de surface. Les enjeux financiers
considérables guident ainsi la recherche vers de nouveaux outils de coupe plus performants afin de
supporter des conditions de coupe plus sévères.
En vue de satisfaire ces exigences, un outil de coupe doit être tenace pour résister aux chocs ren-
contrés lors de l’usinage, il ne doit pas se déformer plastiquement et sa déformation élastique doit
être minimale afin de garantir une bonne précision de coupe, il doit être dur pour résister à l’usure
et doit supporter les hautes températures atteintes durant les opérations de coupe. Malheureuse-
ment, ces propriétés ne vont en général pas de pair et l’amélioration de l’une d’entre elles se fait
au détriment des autres. L’association de ces qualités au sein d’un seul matériau est ainsi difficile
à obtenir, d’où l’utilisation de matériaux composites.
Les matériaux pour outils de coupe sont ainsi formés d’une partie réfractaire, qui assure la résis-
tance à la déformation, et d’une partie métallique liante qui confère à l’outil sa ténacité. Les com-
Pièce à usiner
Plaquette de coupe
Porte-outil
Copeau
Figure I-1 : Outil de coupe
(plaquette) lors d’une opéra-
tion de tournage [1].
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posites utilisés pour les outils de coupe peuvent être regroupés dans la classe des métaux durs.
Ceux-ci se répartissent principalement en deux familles: les carbures cémentés à base de WC-Co
et les cermets à base de TiCN-Mo-(Ni,Co). Les carbures cémentés présentent une dureté et une té-
nacité qui leur permettent une large plage d’utilisation. Toutefois, leur médiocre résistance à la dé-
formation à haute température les destine plutôt à des applications d’ébauches. Les cermets
présentent une meilleure résistance à la déformation à haute température que les carbures cémentés
mais leur ténacité reste plus faible. Ces matériaux sont ainsi surtout utilisés dans des applications
d’usinage de finition où les vitesses de coupe sont élevées et les chocs mécaniques faibles. La ré-
sistance des deux familles de matériaux présentées ci-dessus à l’usure mécanique et chimique est
améliorée par des procédés de recouvrement CVD permettant de protéger la surface des outils de
coupe avec des couches céramiques.
Dans le but d’allier la ténacité à la résistance à la déformation à haute température, de nouveaux
composites sont produits mais il est également possible de varier la répartition des phases au sein
de ces composites. Parmi ces nouveaux matériaux, des cermets mixtes TiCN-WC-Mo-Co sont éla-
borés. Dans ces composites, il est facile de développer une zone de pur WC-Co en surface. Le
coeur de ces matériaux présente des caractéristiques de résistance à la déformation à haute tempé-
rature proches de celles des cermets alors que la zone de surface possède une grande ténacité. La
présence d’une zone tenace en surface est destinée à lutter contre la fissuration du matériau qui
conduit à la rupture de l’outil.
Dans le présent travail, une étude détaillée des propriétés mécaniques de ces nouveaux cermets
mixtes TiCN-WC-Mo-Co est présentée. L’influence de la zone de surface constituée de WC-Co
sur le comportement à haute température de ces matériaux est également étudiée.
Dans ce but, différentes techniques d’étude des matériaux sont utilisées. Des essais de flexion trois
points à haute température permettent l’étude de la déformation plastique macroscopique et du
comportement à la rupture des matériaux étudiés. Les différents phénomènes de microplasticité à
l’origine du comportement mécanique macroscopique sont mis en évidence par mesures de frotte-
ment intérieur. Cette technique non-destructive permet également la localisation des phénomènes
dans les différentes phases du matériau. Des observations en microscopie électronique à transmis-
sion et à balayage permettent enfin de rattacher les propriétés mécaniques aux structures et micros-
tructures des matériaux étudiés.
Ce travail présente tout d’abord une description générale des métaux durs, aussi bien au niveau de
leur structure que de leurs propriétés mécaniques (chapitre II). Les matériaux étudiés ainsi que les
techniques expérimentales utilisées sont ensuite détaillés (chapitre III). Les résultats obtenus lors
d’essais de déformation en flexion trois points et lors de mesures de frottement intérieur sont pré-
sentés respectivement dans les chapitres IV et V. L’analyse de ces résultats, en association avec les
observations de microscopie électronique, permet de définir un modèle physique de la déformation
plastique et anélastique entre la température ambiante et 1500 K pour les métaux durs en général
(chapitre VI).
L’objectif du présent travail est donc la compréhension des mécanismes responsables de la plasti-
cité des métaux durs qui est à l’origine des phénomènes d’endommagement à la température d’uti-
lisation des outils de coupe. Sur la base de cette étude, le comportement de matériaux complexes
comme les cermets mixtes TiCN-WC-Mo-Co peut être décrit. Il est ainsi possible de définir les
caractéristiques fondamentales de nouveaux outils de coupe qui associeraient à la fois une impor-
tante ténacité et une grande résistance à la déformation à haute température.
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CHAPITRE II
 
STRUCTURE ET PROPRIÉTÉS 
MÉCANIQUES DES MÉTAUX DURS
 
1. Les métaux durs
 
Ce chapitre débute par une description de la nomenclature utilisée au sein de ce travail pour les
différentes familles de matériaux pour outils de coupe, suivie par un aperçu historique de l’évolu-
tion des divers composites couramment utilisés dans les applications de coupe. Le processus d’éla-
boration des différents types de matériaux est présenté, suivi par une description de la structure et
de la microstructure caractéristiques de ces composites ainsi que des diverses phases qui les com-
posent. La fin du chapitre est consacrée à une revue des propriétés mécaniques des deux principales
familles de matériaux pour outils de coupe: ceux à base de WC et ceux à base de TiCN.
 
1.1 Nomenclature
 
Les termes utilisés pour nommer les matériaux pour outils de coupe sont nombreux et diverses no-
menclatures coexistent. La terminologie "carbure cémenté" est apparue avec les premiers outils de
coupe en carbure de tungstène. Dans le présent travail, ce terme est réservé pour les purs WC-Co
exclusivement (sans grain d’autres carbures). Le mot "cermet" provient quant à lui de la contrac-
tion des mots "céramique" et "métal". En définissant une céramique comme un matériau isolant,
on comprend l’usage de ce mot pour des carbures d’autres métaux de transition que le tungstène
qui sont moins bons conducteurs que le carbure de tungstène. Ainsi, dans le présent travail, les cer-
mets regroupent les carbonitrures de titane TiCN-Mo-(Co,Ni), éventuellement additionnés
d’autres éléments mais qui ne contiennent pas de grain de WC. Pour les composites mixtes TiCN-
WC-Mo-(Co,Ni) comprenant à la fois des grains de carbure de tungstène et des grains à base de
carbonitrure de titane, l’appellation "cermets mixtes" est utilisée. L’ensemble de ces matériaux
(carbures cémentés, cermets et cermets mixtes) sont regroupés sous la nomenclature "métal dur".
 
1.2 Historique
 
Vers la fin du XIXème siècle, alors que les aciers rapides (HSS) sont utilisés pour les applications
de coupe, les premiers métaux durs apparaissent. Il s’agit de carbures de métaux de transition, dif-
ficiles à élaborer à cause de leur température de fusion très élevée (env. 3050 K pour le WC). Il
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faut attendre 1922 pour que Schröter [2] découvre que l’adjonction de certains métaux comme le
cobalt, le fer ou le nickel abaissent la température de frittage de ces matériaux tout en augmentant
leur ténacité. Des trois métaux utilisés, le cobalt s’avère être celui qui confère à ces matériaux la
meilleure ténacité pour une dureté donnée. Ainsi, en 1927, la firme Fried Krupp A.G. met sur le
marché sous le nom de "Widia" ("wie Diamant") le premier carbure cémenté utilisé pour des ap-
plications de coupe. Des nuances relativement proches de la nuance originale WC - 6% poids Co
sont encore commercialisées aujourd’hui.
A leur apparition, les carbures cémentés supplantent les aciers rapides pour l’usinage de la fonte et
de l’aluminium mais ne parviennent pas à s’imposer pour le travail de l’acier, à cause de la grande
solubilité du WC dans l’acier qui crée une importante usure par diffusion de l’outil. Des ajouts de
carbures cubiques (TiC, TaC, NbC) entrent alors dans la composition des carbures cémentés afin
d’améliorer la résistance à l’usure des outils de coupe.
La résistance à l’usure chimique et physique des carbures cémentés reste néanmoins limitée. Dans
les années soixante, afin d’éviter ce type de dégradation, des fines couches de surface (p.ex. TiC,
TiN, Al
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) sont déposées par des procédés de "Chemical Vapour Deposition" (CVD) ou de "Phy-
sical Vapour Deposition" (PVD). Ces couches jouent également un rôle de marketing par la cou-
leur finale qu’elles confèrent à l’outil. Certains parlent ainsi de "cosmé-TiN" qui donne la couleur
dorée typique des outils de coupe, par opposition au "cosmé-TiC", noir, moins couramment utilisé
[3].
Durant la deuxième guerre mondiale, les problèmes d’approvisionnement en tungstène et en cobalt
de l’Allemagne orientent les recherches de ce pays vers des solutions de substitution. Des compo-
sites TiC-Ni sont frittés par analogie aux WC-Co. La trop grande fragilité de ces matériaux (due à
une croissance excessive des grains) ne permet pas le développement attendu. En 1956, Humenik
et Parikh [4] découvrent qu’un ajout de molybdène aux composés TiC-Ni améliore la mouillabilité
du carbure de titane par le nickel. La croissance d’une coquille de carbure mixte (Ti,Mo)C autour
des grains pendant le frittage limite leur coalescence. Cette microstructure plus fine est à la base
d’une augmentation de la dureté et de la ténacité des matériaux. Kieffer [5] montre en 1970 que
l’adjonction de nitrure ou de carbonitrure améliore considérablement les propriétés mécaniques
ainsi que la résistance à l’usure des outils à base de titane.
Avec l’arrivée de la crise pétrolière dans les années septante, la production de tungstène baisse.
Une fois encore, la recherche se focalise sur un composé de substitution au WC-Co, essentielle-
ment au Japon. C’est dans ce pays que la production d’outils de coupe à base de carbure de titane
se développe le plus pour atteindre actuellement environ 40% de la production totale du pays, alors
que dans les pays occidentaux, la part d’outils à base de titane reste encore marginale.
Actuellement, la ténacité élevée ainsi que la résistance importante aux chocs thermiques et mé-
caniques désignent les carbures cémentés comme les outils d’ébauche idéaux. Toutefois, leur fai-
ble résistance à la déformation à haute température empêche une augmentation significative des
vitesses de coupe. Les outils à base de carbure de titane supportent mieux de telles sollicitations
mais présentent une fragilité importante. Ils sont ainsi plutôt utilisés comme outils de finition pour
la coupe à haute vitesse. Dans le but d’obtenir un seul outil pour l’ébauche et la finition, de nou-
velles compositions comme les cermets mixtes TiCN-WC-Mo-Co sont étudiées. Un accent parti-
culier est mis sur la géométrie des outils afin de placer la meilleure composition au meilleur endroit
dans l’outil; par exemple un coeur résistant à la déformation avec une zone de surface plus tenace
afin d’éviter la création de fissures. Dans ce but, des matériaux à gradient de composition sont éla-
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borés [6]. Les cermets mixtes permettent entre autre de développer 
 
in situ
 
 des gradients de compo-
sition. Les performances mécaniques de tels matériaux sont étudiées au cours de ce travail.
 
1.3 Elaboration
 
Les carbures cémentés ainsi que les cermets sont élaborés selon un processus classique de métal-
lurgie des poudres. Les constituants de base sont introduits sous forme de poudres fines (de l’ordre
du micron). Le titane est utilisé sous forme de carbure TiC, nitrure TiN ou carbonitrure TiC
 
x
 
N
 
1-x
 
;
le tungstène sous forme de carbure WC; le molybdène sous forme métallique Mo ou de carbure
Mo
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C (selon le taux de C souhaité) et le cobalt ou le nickel sous forme métallique.
Ces constituants sont mélangés par broyage, compactés par pressage puis densifiés par un frittage
à des températures situées entre 1620 K et 1820 K sous vide ou sous pression d’un gaz neutre (frit-
tage sinter-HIP
 
1
 
). Il est possible de fritter sous atmosphère d’azote pour permettre une nitruration
supplémentaire des carbonitrures.
Pendant le frittage, le carbure de molybdène ainsi que les grains les plus fins de TiCN et/ou de WC
sont mis en solution dans le liant métallique. Les premiers échanges se font par diffusion en phase
solide. L’existence d’un eutectique entre le nickel ou le cobalt et les carbures ou les carbonitrures
permet de former une phase liquide. Dans le cas d’un carbure de titane, les températures d’eutec-
tique sont respectivement de 1550 K pour le nickel et de 1670 K pour le cobalt [7]. La présence
d’une phase liquide accélère les échanges et permet d’obtenir un équilibre entre les phases en pré-
sence. Durant le frittage des cermets, une phase de carbure mixte (Ti,Mo)C reprécipite autour des
grains de carbonitrure de titane, donnant lieu à la structure typique coeur-coquille des cermets dé-
crite ci-après.
 
1.4 Structure et microstructure
 
Trois phases principales sont présentes dans les métaux durs (figure II-1): 
• la phase 
 
α
 
 composée de grains monophasés de carbure de tungstène;
• la phase 
 
β
 
 (ou phase métallique liante) principalement composée de cobalt et/ou de nickel ad-
ditionné de molybdène, titane et/ou tungstène provenant de la dissolution des grains de carbure
et de carbonitrure;
• la phase 
 
γ
 
 (ou phase cubique) qui regroupe tous les grains de carbure et carbonitrure à base de
titane. Ces grains, contrairement à ceux de WC, sont biphasés; ils présentent chacun une struc-
ture coeur-coquille.
Les phases 
 
α
 
 et 
 
γ
 
 forment le squelette carbure-carbonitrure du matériau alors que la phase 
 
β
 
 com-
pose le squelette métallique. Ces deux squelettes sont continus et imbriqués l’un dans l’autre
(figure II-2). Suivant le type de métaux durs, l’une ou l’autre des phases 
 
α
 
 ou 
 
γ
 
 peut être absente.
 
1. Hot Isostatic Pressure sintering, c’est-à-dire frittage sous pression isostatique à chaud.
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a) Le carbure de tungstène, phase 
 
α
 
La phase 
 
α
 
 est l’une des deux phases dures que l’on rencontre dans les métaux durs. La structure
cristalline du WC est hexagonale simple avec empilement de plans de W et de C alternativement
selon la direction (001) dans la position de la structure compacte (figure II-3a). Celle-ci donne aux
monocristaux de WC leur forme caractéristique facettée (figure II-3b). Les grains de carbure de
tungstène apparaissent ainsi de forme triangulaire ou rectangulaire lors d’observations en micros-
copie à balayage.
Pendant le frittage, un phénomène de dissolution-reprécipitation des grains de carbure de tungstène
est observé, conduisant à la croissance des plus gros grains et à la disparition des plus petits [8]. La
croissance des grains peut être limitée par addition de chrome ou de vanadium [9] sous forme de
carbure alors qu’elle est favorisée par la présence de TiN [10]. Durant le frittage, les grains de WC
entrent en contact entre eux et avec les grains de carbonitrure de titane (si ceux-ci sont présents)
pour former le squelette carbure-carbonitrure. Une légère perte de WC est observée au cours du
frittage due à la dissolution du tungstène dans le liant métallique et à la diffusion du carbone sous
forme de CO ou de CO
 
2
 
 dans l’atmosphère de frittage. Toutefois, la solubilité des autres métaux
en présence est très faible dans le WC qui reste stoechiométrique à l’issue du frittage.
Coeur
Ti(C,N)
Grain
WC
Liant métallique
Co,Ni,Mo,Ti,W
Coquille
(Ti,Mo)(C,N)
phase α
phase β
phase γ
Figure II-1 : Schéma de la micros-
tructure de cermets TiCN-WC-Mo-
(Co,Ni). Les contrastes entre les dif-
férentes phases sur la figure corres-
pondent à ceux observés en micros-
copie électronique à balayage.
Squelette γ Liant métallique β
Figure II-2 : Représentation schématique
de l’imbrication des deux squelettes conti-
nus carbure-carbonitrure (phase γ) et métal-
lique (phase β) dans le cas d’un TiCN-Mo-
Co (sans WC).
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b) Le liant métallique, phase β
Le cobalt pur présente une transformation allotropique à 690 K. La structure cristalline stable en
dessous de cette température est la phase ε qui est hexagonale compacte (hc). Au-dessus de la tem-
pérature de transformation, c’est la phase α du cobalt qui est stable avec une structure cristalline
cubique face centrée (cfc). La structure cfc est plus ductile que la structure hc à cause du plus grand
nombre de systèmes de glissement qu’elle présente. A 1394 K, le cobalt subit une transformation
d’un état ferromagnétique à un état paramagnétique.
Le liant des métaux durs n’est toutefois pas composé de cobalt pur. Pendant le frittage, le cobalt
est en phase liquide et divers éléments diffusent dans le liant: tungstène, carbone, titane et molyb-
dène. La présence de ces impuretés modifie de manière importante les températures des transfor-
mations allotropique et magnétique. A l’issue du frittage en phase liquide, le liant, prenant la forme
d’une éponge (figure II-2), devient monocristallin sur de larges plages du matériaux (quelques cen-
taines de microns).
En cas de défaut de carbone, il est possible de dissoudre suffisamment de tungstène dans le cobalt
pour conduire à la formation d’une phase η (Co3W3C) qui affecte de manière notable les propriétés
mécaniques des outils de coupe.
Le fait que le cobalt soit associé à d’autres phases dans des matériaux composites modifie forte-
ment ses propriétés. Ainsi, à cause des contraintes internes importantes [11] et de la taille sub-mi-
cronique des plages de liant [12], le cobalt reste dans sa structure cfc à température ambiante. Il
contient néanmoins une grande densité de fautes d’empilement qui se réduisent partiellement à
haute température [13]. La phase β est la phase qui est responsable de la ténacité des métaux durs.
c) Les carbures-carbonitrures, phase γ
La phase γ est la deuxième phase dure que l’on rencontre dans les métaux durs. Elle est, à tempé-
rature ambiante, plus dure que la phase α du carbure de tungstène mais aussi plus fragile. Sa com-
position est un mélange de carbures et de carbonitrures de titane, molybdène, tungstène, niobium
ou tantale. 
Durant le frittage, la partie extérieure des grains se dissout dans le liant métallique. Les petits grains
de carbure et de carbonitrure disparaissent ainsi complètement. Les éléments dissous en sursatura-
tion reprécipitent ensuite autour des plus gros grains pour former une coquille. Cette coquille croît
en épitaxie autour des coeurs qui sont de même composition que la poudre originale. C’est le phé-
nomène de croissance, aussi connu sous le nom de "Ostwald ripening" [14]. La présence d’atome
W
C
(a)
Figure II-3 : (a) Structure cristalline hexagonale du carbure de tungstène et (b) forme des monocristaux.
(b)
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de carbone et d’azote dans le liant change la solubilité des métaux dans la phase liante et influence
la reprécipitation des différentes espèces dans la coquille. La composition de la coquille peut ainsi
évoluer lors du frittage.
La structure cristalline des carbures et carbonitrures est une imbrication de deux réseaux cubiques
à faces centrées (structure NaCl): l’un occupé par les atomes métalliques et l’autre par le carbone
et/ou l’azote (figure II-4).
Contrairement au carbure de tungstène, les carbonitrures de titane tolèrent un déficit même impor-
tant (de l’ordre de 30%) en azote ou en carbone par rapport à la composition stoechiométrique [15].
Même avec un nombre important de lacunes, l’ordre à longue distance est respecté. Des atomes
étrangers peuvent ainsi se substituer dans l’un ou l’autre des deux sous-réseaux sans perte de l’or-
dre à longue distance. Les coquilles des grains de TiCN qui croissent durant le frittage sont ainsi
composées de carbonitrure mixte de titane et de molybdène.
2. Propriétés mécaniques
Dans ce paragraphe, une description générale de la déformation plastique des solides est donnée.
Elle est suivie par une étude des propriétés en déformation et en fluage de deux types de matériaux,
les carbures cémentés WC-Co et les cermets à liant cobalt TiCN-Mo-Co, qui présentent de nom-
breuses analogies microstructurales avec les cermets mixtes TiCN-WC-Mo-Co principalement
étudiés dans ce travail. Cette présentation servira de point de départ pour l’analyse des composites
plus complexes.
2.1 Thermodynamique de la déformation
a) Phénoménologie élémentaire
Le modèle rhéologique le plus simple pour décrire la déformation d’un solide est le modèle élasto-
plastique. Il correspond à la traction d’un patin relié à un ressort avec frottement sec (figure II-5a).
Jusqu’à un certain niveau de contrainte le patin ne bouge pas (limite élastique), ensuite il se déplace
de façon indépendante de la vitesse (figure II-5b).
Ce modèle est en général insuffisant pour caractériser le comportement d’un matériau subissant
une déformation plastique car il ne tient pas compte du facteur temps. La vitesse à laquelle est ap-
pliquée la contrainte ainsi que l’évolution de la microstructure de l’échantillon en cours de défor-
mation peuvent jouer un rôle non négligeable.
Ti
C
Figure II-4 : Structure cristalline d’un carbure de titane cubique. Les
ions de titane et ceux de carbone forment chacun un sous-réseau de
structure cfc.
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Les courbes contrainte-déformation ne suffisent pas pour la description de la plasticité [16,17]. El-
les mettent toutefois en évidence l’apparition de la déformation plastique et permettent une pre-
mière caractérisation qualitative du comportement en déformation des cermets. Une comparaison
des niveaux de module élastique, des limites élastiques, des allongements à la rupture et des con-
traintes d’écoulement (valeur de la contrainte pour une déformation donnée) peut ainsi être réalisée
entre les différentes nuances à différentes températures.
b) Fluage stationnaire
Une description plus générale de la déformation est donnée par l’équation constitutive:
(II.1)
où , σ, T, P sont les variables d’état du système et y représente les variables internes comme par
exemple les contraintes internes résiduelles. Le temps n’est pas une variable d’état mais une coor-
donnée et ne peut ainsi apparaître explicitement. Cette équation peut être mise sous la forme
. La loi de Dorn [18] est un exemple de cette formulation:
(II.2)
Cette équation phénoménologique dérive de l’expérience, toutefois l’énergie d’activation Q et
l’exposant de contrainte n peuvent être associés à des mécanismes physiques. L’exposant de con-
trainte n = 1 correspond par exemple à un fluage par diffusion de lacunes (fluage newtonien).
La déformation plastique dérive du mouvement de défauts cristallins, tels les lacunes, les disloca-
tions et les joints de grains. Tous les mécanismes entraînant la déformation dans un régime station-
naire peuvent se ramener à la même équation qui décrit les phénomènes de transport. Il est possible
de considérer que la déformation plastique est contrôlée par le déplacement de défauts, vecteurs de
la déformation, caractérisés par leur densité ρ, leur vitesse v et par un quantum de déformation q.
La vitesse d’écoulement est alors donnée par . Dans le cas où les dislocations sont les
vecteurs de la déformation plastique, cette équation correspond à l’équation d’Orowan:
(II.3)
où b est le vecteur de Burgers.
A partir de cette équation, il est possible de justifier l’équation (II.2) par des modèles microscopi-
ques. Dans un cristal parfait, la vitesse des dislocations peut être très grande mais reste limitée par
la vitesse du son. Dans un cristal réel, les dislocations sont freinées par la présence d’obstacles si-
tués sur leur trajet. Ces obstacles peuvent être intrinsèques (vallées de Peierls) ou extrinsèques (dé-
K
σ
(a)
σ
ε
(b)
Figure II-5 : (a) Modèle rhéologique d’un solide élasto-plastique idéal et (b) courbe de réponse contrainte-
déformation d’un tel solide.
f ε˙ σ T P y ε˙ ε,( ), , , ,( ) 0=
ε˙
ε˙ ε˙ σ T P y, , ,( )=
ε˙s ε˙0 σ
n Q
kT------–  exp⋅ ⋅=
ε˙ ρvq=
ε˙ ρvb=
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fauts ponctuels, autres dislocations, joints de grains ou précipités). La vitesse moyenne de
déplacement des dislocations v est proportionnelle à la fréquence f de saut des obstacles. Cette fré-
quence peut être exprimée, à pression constante, par une loi de Boltzmann:
(II.4)
En particulier, pour chaque saut, l’élongation du cristal sera  où l est la longueur de la dis-
location, d la distance entre deux obstacles et Vc le volume du cristal. La formule classique de la
vitesse de déformation est dans ce cas:
avec (II.5)
De plus, la densité ρ est souvent considérée comme dépendante de la contrainte selon une loi de
puissance .
Weertman [19] propose une équation un peu différente où il introduit le module de cisaillement µ:
(II.6)
Une dislocation se déplace par glissement jusqu’à ce qu’elle rencontre un obstacle non cisaillable
et qu’elle ne peut entraîner. Si l’énergie thermique est suffisante, l’obstacle est contourné par la
montée de la dislocation accompagnée par la diffusion de lacune. Les mécanismes de glissement
et de montée opèrent séquentiellement. Le plus lent des deux contrôle ainsi la vitesse de déforma-
tion. Lorsque la déformation est contrôlée par la montée de la dislocation, le modèle de Weertman
prédit  et, lorsqu’elle est contrôlée par le glissement de la dislocation, .
Dans le cas de mécanismes de déformation dérivant du mouvement de lacunes ou de mouvements
aux joints de grains, l’équation de Dorn (II.2) est souvent écrite sous la forme:
(II.7)
où A est une constante, d le diamètre des grains, σ la contrainte, p l’exposant de taille des grains et
∆Gact l’énergie libre d’activation du mécanisme approprié.
Deux modèles ont été proposés pour rendre compte des mécanismes de déformation d’une struc-
ture à grains contigus. Le premier modèle, proposé par Nabarro [20] et Herring [21], repose sur la
diffusion de lacunes et d’atomes à l’intérieur des grains. Un tel mécanismes est sensible à la taille
des grains. La vitesse de déformation est inversement proportionnelle au carré de la taille des
grains d:
(II.8)
où  est l’énergie libre d’activation de la diffusion dans le volume du grain.
f f 0
∆Gact
kT--------------–  exp=
lbd V c⁄
ε˙ ε˙0
∆Gact
kT--------------–  exp= ε˙0 ρ f 0db=
ρ σn=
ε˙
σ
µ--  
n ∆Gact
kT--------------–  exp∼
n 4 5–≅ n 3≅
ε˙s A
σ
n
d p
-----
∆Gact
kT--------------–  exp⋅ ⋅=
ε˙
σ
d2
----
∆Gact
V
kT--------------–  
 
exp∼
∆Gact
V
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Le second modèle, proposé par Coble [22], repose sur la diffusion de lacunes et d’atomes dans les
joints de grains. Dans ce cas, le fluage dépend aussi de la taille des grains d mais l’épaisseur du
joint de grains δ joue également un rôle:
(II.9)
où  est l’énergie libre d’activation de la diffusion dans le joint de grains.
c) Détermination expérimentale des paramètres d’activation
L’énergie libre ∆Gact n’est pas mesurable directement par l’expérience, car elle dépend de la tem-
pérature. C’est en fait l’enthalpie d’activation ∆Hact qui est mesurée. La liaison entre l’enthalpie et
l’énergie libre est donnée par la formule:
(II.10)
(II.11)
où σa est la contrainte externe appliquée sur le système étudié et ∆S le terme d’entropie.
L’énergie d’activation, ou plutôt l’enthalpie d’activation peut être déterminée dans la pratique à
partir de l’équation (II.2) en mesurant les vitesses de fluage  et  pour deux températures, res-
pectivement T1 et T2:
(II.12)
Ceci est vrai seulement si  est constant, ce qui implique que la microstructure doit être constante
(éq. (II.5), (II.6) et (II.7)).
La détermination de l’énergie d’activation à partir de courbes de fluage de divers échantillons doit
répondre à une hypothèse difficile à vérifier. Il est en effet très difficile de contrôler que la micros-
tructure reste constante d’un échantillon à l’autre lors de la mesure de la vitesse de fluage caracté-
ristique à une température donnée. Une autre méthode expérimentale permet de mieux respecter la
condition d’une microstructure constante: la méthode des sauts de température négatifs qui est dé-
crite au paragraphe 2.4 du chapitre III.
2.2 Mesures de déformation et de fluage de référence
a) Déformation et fluage des carbures cémentés WC-Co
Le comportement mécanique des carbures cémentés varie avec la température selon trois domaines
principaux [23].
i) Domaine de température entre l’ambiante et 800 K
Dans ce domaine de température, le WC-Co est fragile et élastique. Le squelette carbure, composé
de grains de WC, ne se déforme pas sauf en compression sous très forte contrainte [24]. Le cobalt,
ε˙
δ σ⋅
d3
----------
∆Gact
J
kT--------------–  
 
exp∼
∆Gact
J
∆Hact ∆Gact T∆S+=
S∆
Gact∆∂
T∂----------------–
σa
=
ε˙1 ε˙2
Hact∆ Q≡ k
ε˙ ε˙0⁄( )ln∂
1 T⁄( )∂------------------------
σa
k
ε˙2 ε˙1⁄( )ln
1 T 2 1 T 1⁄–⁄
-------------------------------
σa
–≅–=
ε˙0
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de structure cfc dans le WC-Co, est en principe déformable mais son caractère fragile est attribué
à sa sous-structure constituée d’un réseau dense de fautes d’empilement fortement imbriquées
[25]; les dislocations, largement dissociées, sont complètement bloquées. La microstructure du co-
balt écroui en tension entre les grains de carbure donne des propriétés mécaniques très différentes
de celles du métal libre. Toutefois, lors de la rupture, les contraintes internes sont libérées. Le co-
balt devient plastique et peut absorber une partie de l’énergie nécessaire à la propagation des fis-
sures dans le matériau en formant des ligaments à l’arrière du front de la fissure [26]. Ainsi, à basse
température, le cobalt est responsable de la ténacité importante observée dans les WC-Co.
ii) Domaine de température entre 800 K et 1100 K
Dans ce domaine de température, la ténacité du matériau augmente alors que la déformation plas-
tique reste limitée. Mari [25] observe qu’un matériau à gros grains se déforme davantage qu’un
matériau à petits grains pour une contrainte donnée (figure II-6). La suppression du liant métallique
d’un WC-Co diminue sa résistance à la rupture dans ce domaine de température [25]. Le squelette
WC est élastique (figure II-7). Des observations en microscopie électronique à transmission in situ
ont permis de mettre en évidence la mise en mouvement des dislocations partielles limitant les fau-
tes d’empilement dans le cobalt et la réduction de ces fautes. Les mouvements à courte distance
des dislocations confèrent au cobalt une plasticité limitée à faible contrainte. Le mouvement des
partielles est essentiellement contrôlé par la diffusion des impuretés en solution dans le liant cobalt
alors qu’à plus forte contrainte, les dislocations peuvent traverser les fautes d’empilement. Le
squelette restant élastique jusqu’à la rupture, la déformation du composite est limitée.
iii)Domaine de température au-dessus de 1100 K
La déformation plastique du composite devient importante (ε > 1%). Contrairement à ce qui est ob-
servé dans le domaine de température précédent, c’est le matériau à petits grains qui se déforme le
plus dans ce domaine de température (figure II-6). Une inversion de comportement est également
observée en comparant le matériaux complet et le squelette carbure associé (figure II-7). Ce com-
portement est surprenant; la présence du cobalt semble faciliter la déformation à haute température.
La formation de cavités dans le cobalt aux points triples WC-Co-WC est observée sans que les
grains de carbure ne présentent des signes de déformation. Mari [13] explique la plasticité à haute
température par une accumulation de dislocations recombinées aux points triples WC-Co-WC, qui
détermine une concentration de contraintes suffisante pour casser les interfaces WC-WC.
D’autres hypothèses peuvent être avancées pour expliquer la dégradation de la résistance du sque-
lette des carbures WC à haute température. Il est possible que l’infiltration de cobalt entre les grains
de WC et la dissolution des interfaces WC-WC par le métal à l’approche de l’eutectique entre le
carbure de tungstène et le cobalt (1623 K) soit responsable de la dégradation de la résistance à la
déformation des WC-Co et favorise le glissement aux joints de grains WC-WC. Edwards et Raine
[27] montrent en effet que la solubilité du WC dans le cobalt est très importante (14% vol. à
1523 K).
b) Déformation et fluage des cermets à liant cobalt
Les cermets à liant cobalt TiCN-Mo2C-Co présentent comme les WC-Co une double structure im-
briquée: une phase métallique liante et une phase carbure-carbonitrure. Alors que les mécanismes
responsables de la déformation dans les carbures cémentés sont principalement situés dans le liant
métallique, la déformation dans les cermets à liant cobalt implique la mise en mouvement de dé-
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fauts situés aussi bien dans la phase liante que dans la phase carbonitrure. Le comportement plas-
tique peut, comme dans le cas des WC-Co, être séparés en trois domaines de température.
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Figure II-6 : Essais de flexion trois points à vitesse imposée à 973 K, 1073 K et 1273 K de carbures cémentés
WC - 17% vol. Co avec deux granulométries différentes: 1.0 µm et 3.1 µm [25]. Une inversion de comporte-
ment en fonction de la taille des grains est observée suivant le domaine de température.
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Figure II-7 : Essais de flexion trois points à vitesse imposée à 973 K et 1273 K de carbures cémentés WC -
6% vol. Co et de squelettes carbure associés [25]. Une inversion de comportement est observée suivant le do-
maine de température.
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i) Domaine de température entre l’ambiante et la transition fragile-ductile (1100 K-1200 K)
Dans ce domaine de température, les cermets à liant cobalt sont fragiles et leur déformation
macroscopique est seulement élastique. Le liant cobalt de structure cristalline cfc contient de nom-
breuses fautes d’empilement. On estime que le cobalt dans les cermets joue le même rôle que dans
les carbures cémentés au niveau de la ténacité et de la plasticité.
ii) Domaine de température entre la transition fragile-ductile et 1300 K-1400 K
Une augmentation de la taille des grains se traduit par une diminution de la contrainte d’écoule-
ment pour une déformation donnée (figure II-8) [28]. Le squelette carbonitrure, obtenu par attaque
chimique de la phase métallique, supporte des contraintes moins élevées que le matériau complet
(figure II-9) [28]. Une augmentation de la ténacité est observée lors du passage à ce domaine de
température mais la déformation plastique reste limitée. Cette ténacité est reliée à la dissipation de
l’énergie grâce au mouvement de défauts dans la phase cobalt du matériau. Dans un premier temps,
des mouvements de dislocations interviennent dans le liant cobalt qui se déforme, reportant la con-
trainte sur le squelette carbonitrure. La mise en mouvement des dislocations dans les grains de la
phase γ est ensuite observée; la déformation plastique reste toutefois faible. De plus, le glissement
des grains de carbonitrure est impossible et les grains ne peuvent pas se réarranger.
iii)Domaine de température au-dessus de 1300 K-1400 K
Dans ce domaine de température, la déformation plastique des cermets à liant cobalt devient très
importante. L’accumulation de dislocations aux interfaces dans les différentes phases conduit à la
destruction de la cohésion du squelette carbonitrure. Le glissement aux joints de grains TiCN-
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Figure II-8 : Essais de flexion trois points à vitesse imposée à 1273 K et 1473 K de cermets TiCN-Mo-Co
avec trois taux de Mo2C différents correspondant à trois granulométries différentes: 0.45 µm, 0.69 µm et
0.90 µm [28]. Une inversion de comportement en fonction de la taille des grains est observée suivant le domai-
ne de température.
Structure et propriétés mécaniques des métaux durs
15
TiCN intervient et le matériau présente un fluage important. Contrairement à ce qui est observé
dans le domaine de température précédent, une diminution de la taille des grains s’accompagne cet-
te fois d’une diminution de la contrainte d’écoulement (figure II-8). Une inversion de comporte-
ment entre les deux domaines de température s’observe également en considérant le matériau
complet et le squelette carbonitrure associé comme dans le cas des carbures cémentés (figure II-9).
3. Frottement intérieur
Le frottement intérieur est une technique expérimentale très sensible aux mouvements des défauts
du réseau cristallin. Dans ce paragraphe, la thermodynamique des mécanismes dissipatifs dans les
solides est tout d’abord exposée. Différents mécanismes microscopiques responsables du frotte-
ment intérieur dans les matériaux sont ensuite décrits, suivis par des résultats caractéristiques de
frottement intérieur obtenus sur les carbures cémentés WC-Co et les cermets à liant cobalt TiCN-
Mo-Co.
3.1 Formalisme du frottement intérieur
a) Phénoménologie de l’anélasticité
Un matériau soumis à une contrainte σ subit une déformation ε qui peut être décomposée en plu-
sieurs termes (figure II-10):
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Figure II-9 : Essais de flexion trois points à vitesse imposée à 1373 K et 1473 K de cermets TiCN-Mo-Co et
de squelettes carbonitrure associés [28]. Une inversion de comportement est observée suivant le domaine de
température.
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•un terme élastique εel correspondant à la déformation élastique, linéaire, immédiate et réversi-
ble;
•un terme anélastique εan correspondant à la déformation élastique qui nécessite un certain
temps de relaxation τ pour atteindre son équilibre. Ce terme est proportionnel à la contrainte et
réversible;
•un terme viscoplastique εpl correspondant à la déformation plastique irréversible. Ce terme
non-linéaire par rapport à la contrainte atteint son équilibre après un temps suffisant.
La déformation totale ε dans le cas d’un solide anélastique idéal1 [29] est la somme de la déforma-
tion élastique et de la déformation anélastique:
(II.13)
Lors de l’application d’une contrainte, une déformation élastique instantanée apparaît:
(II.14)
où JN est la complaisance non-relaxée, à laquelle se superpose une déformation anélastique εan qui
croît d’une valeur nulle jusqu’à une valeur d’équilibre . Lorsque l’équilibre est atteint, la dé-
formation totale est donnée par:
(II.15)
où JR est la complaisance relaxée.
Ce type d’évolution d’un solide d’un état d’équilibre à un autre est appelé relaxation anélastique et
peut être décrite par deux paramètres:
• l’intensité de la relaxation:
• le temps de relaxation: τ
1. qui ne présente pas de plasticité
ε εel εan+=
εel JNσ=
εan
∞
ε εel εan
∞
+ JRσ= =
temps
ε
εan
εel
εpl
τ τ
temps
σ
∞
Figure II-10 : Déformation élastique (εel), anélastique
(εan) et viscoplastique (εpl) sous l’effet d’une contrainte ap-
pliquée.
∆
εan
∞
εel
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JR JN–
JN
-----------------= =
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D’un point de vue microscopique, la déformation anélastique peut être interprétée par le mouve-
ment de défauts structuraux, tels des défauts ponctuels (dipôles élastiques), des dislocations, des
joints de grains, qui se déplacent d’une position d’équilibre à contrainte nulle à une nouvelle posi-
tion d’équilibre à contrainte non-nulle. Dans ce cas, l’amplitude de la relaxation ∆ est liée à la den-
sité de défauts structuraux relaxants et le temps de relaxation τ à leur mobilité.
b) Approche thermodynamique du frottement intérieur
Le formalisme du frottement intérieur est souvent abordé par l’étude d’un modèle rhéologique
[28,29]. Une approche thermodynamique est présentée dans ce paragraphe. Dans cette théorie, les
fonctions thermodynamiques d’un solide, comme l’énergie libre ou l’énergie interne, dépendent
non seulement des variables d’état externes (avec les termes de contrainte-déformation qui rem-
placent les termes traditionnels de pression-volume) mais sont aussi fonctions de variables internes
ξp. Ces variables internes, comme par exemple la variation de la concentration de défauts ponctuels
ou le déplacement des dislocations, permettent d’exprimer les mécanismes microscopiques de dé-
formation. L’idée de cette description est qu’un pseudoéquilibre peut être atteint dans le solide,
même si le temps à disposition est insuffisant pour permettre aux variables internes d’atteindre leur
équilibre. A l’équilibre complet, les variables internes perdraient leur indépendance et devien-
draient fonctions des autres variables du système.
Dans le cas d’un solide sans défaut qui ne présente pas de plasticité, l’énergie libre de Gibbs ne
dépend que des variables externes indépendantes choisies pour décrire le système, par exemple la
température T et la contrainte σ. La déformation est purement élastique. L’existence de défauts
dans le matériau engendre une dépendance de l’énergie libre de Gibbs en fonction des variables
internes ξp en plus de celles externes:
(II.16)
La présence de défauts crée une relaxation anélastique qui traduit une évolution du matériau vers
l’équilibre avec une modification des variables internes1 vers de nouvelles valeurs d’équilibre.
La fonction de Gibbs par unité de volume s’écrit:
(II.17)
où u et s sont respectivement l’énergie interne et l’entropie par unité de volume. En appliquant la
première et la deuxième loi de la thermodynamique sous la forme:
(II.18)
où A est la variable conjuguée de ξ, appelée affinité, on obtient:
(II.19)
La variation de l’énergie libre s’écrit, sous forme différentielle:
(II.20)
1. Le cas est traité ici pour une seule variable interne dans un souci de simplification. Une extension à p va-
riables internes est possible [29].
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En identifiant les équations (II.19) et (II.20), il vient:
• la déformation, , variable conjuguée de la contrainte σ (II.21)
• l’entropie, , variable conjuguée de la température T (II.22)
• l’affinité, , variable conjuguée de la variable interne ξ (II.23)
En prenant comme état de référence une température , une contrainte  et une varia-
ble interne , la fonction de Gibbs  peut être développée autour de la valeur
d’équilibre . En conditions isothermes, on obtient (le détail des calculs figure dans
[29]):
(II.24)
De l’équation (II.24), il est possible d’obtenir la déformation et l’affinité:
(II.25)
élastique anélastique
(II.26)
où κ et β sont des constantes phénoménologiques. La déformation est la somme d’un terme élasti-
que et d’un terme anélastique. La déformation est ainsi nulle si la contrainte appliquée et la variable
interne sont nulles également (ce qui correspond à l’état d’équilibre de la variable interne pour une
contrainte nulle).
Si la contrainte est non nulle, le système évolue vers un nouvel équilibre pour  et .
A l’équilibre,  et l’équation (II.19) impose que . En introduisant cette relation dans
l’équation (II.26), on obtient la valeur d’équilibre de la variable interne:
(II.27)
où µ est une constante phénoménologique.
En introduisant l’équation (II.27) dans l’équation (II.26), l’affinité apparaît comme une force mo-
trice de la variable interne vers l’équilibre:
(II.28)
Il est dès lors raisonnable d’attendre que pour des petites valeurs de A, la variable interne ξ appro-
che sa valeur d’équilibre à une vitesse  qui dépend linéairement de l’affinité:
(II.29)
Lβ ayant la dimension inverse d’un temps, le temps de relaxation  est introduit.
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La dynamique de la variable interne ξ est obtenue en combinant les équations (II.27) et (II.29):
(II.30)
Les équations (II.25) et (II.30) permettent d’obtenir l’équation du solide anélastique standard:
(II.31)
avec .
c) Description du frottement intérieur
La méthode de mesure de la déformation anélastique suggérée par la figure II-10 est très difficile
à appliquer. En effet, pour une déformation élastique d’environ 10-6, il est nécessaire de mesurer
des déformations anélastiques de l’ordre de 10-9 à 10-8 afin de pouvoir détecter des phénomènes
de relaxation anélastique dans les métaux. Des méthodes dynamiques sont en général utilisées.
Lorsqu’une contrainte cyclique est appliquée à l’échantillon:
(II.32)
La linéarité de la relation entre la contrainte et la déformation assure que la déformation résultante
est aussi périodique et possède la même fréquence:
(II.33)
où δ est le déphasage entre la contrainte et la déformation due à l’anélasticité du matériau.
En introduisant ces deux termes dans (II.31), l’équation suivante est obtenue:
(II.34)
où J1(ω) et J2(ω) sont respectivement la partie réelle et la partie imaginaire de la complaisance
complexe J*(ω):
et (II.35)
La déformation totale peut être représentée dans le plan complexe par un vecteur tournant
(figure II-11).
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JNσ δJσ Figure II-11 : Diagramme vectoriel dans le plan complexe montrant
la relation de phase entre la contrainte, la déformation et la complai-
sance complexe. Le diagramme tourne autour de son origine à une fré-
quence angulaire ω.
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Le frottement intérieur FI dans un matériau est une mesure de l’énergie dissipée dans le matériau
sous forme de chaleur au cours d’un cycle de déformation  par rapport à l’énergie élastique
maximale emmagasinée :
(II.36)
Le frottement intérieur, qui est en fait la capacité d’amortissement des vibrations dans un matériau,
s’écrit aussi souvent comme l’inverse du facteur qualité Q.
Il est possible de montrer que dans le cas schématisé sur la figure II-11, le frottement intérieur s’ex-
prime de la manière suivante [29]:
(II.37)
Le frottement intérieur est ainsi directement rattaché au déphasage entre la contrainte et la défor-
mation.
L’introduction de (II.35) dans (II.37), en considérant que , donne:
et (II.38)
Les courbes équivalentes à ces deux équations sont représentées sur la figure II-12. (II.39)
Le terme  correspond à la variation du module dynamique en valeur absolue.
L’expression de FI possède un maximum en . Ce pic fournit les paramètres ∆ (hauteur
du pic) et τ (position du pic) de la relaxation anélastique.
Une mesure effectuée en fonction de la fréquence angulaire ω avec τ constant permet ainsi d’ob-
tenir les paramètres de la relaxation. Dans le cas où le processus de relaxation est thermiquement
activé, le temps de relaxation τ varie exponentiellement avec la température T:
(II.40)
où Eact est l’énergie d’activation du phénomène, k la constante de Boltzmann et τ0 un temps de re-
laxation limite. Cette dernière équation démontre qu’il est possible d’effectuer des mesures en
fonction de la température à une fréquence angulaire ωP constante. Le maximum du pic se trouve
alors à une température TP définie par:
(II.41)
Il existe ainsi deux manières de mesurer FI:
i) en condition isotherme, en faisant varier la fréquence;
ii) à fréquence constante, en faisant varier la température.
Dans les deux cas, l’équation (II.41) permet de déterminer l’énergie d’activation Eact du mé-
canisme de relaxation et son temps de relaxation limite τ0. Ceci peut être effectué en reportant sur
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un graphique d’Arrhenius ln(ωP) en fonction de 1/TP et en calculant respectivement la pente et l’or-
donnée à l’origine de la droite ainsi obtenue:
(II.42)
Toutes les équations précédentes décrivent un mécanisme de relaxation unique. Lorsque plusieurs
mécanismes indépendants, caractérisés par les temps de relaxation τi et les amplitudes ∆i, sont ac-
tivés, il est possible d’utiliser le principe de superposition:
(II.43)
(II.44)
Il existe aussi de nombreux cas où le temps de relaxation ne peut être considéré comme un seul
paramètre. Il est souvent nécessaire de définir un spectre de temps de relaxation caractérisant un
mécanisme. Une distribution de temps de relaxation doit alors être introduite. Fuoss et Kirkwood
[30] ont proposé une distribution empirique pour des processus de relaxation diélectriques. Ils ont
proposé une expression de la constante diélectrique, qui est l’analogue de J2, de la forme:
, 0 < α ≤ 1 (II.45)
et x0 = -ln(τm) où  est la valeur de la fréquence du pic. Cette expression est une simple géné-
ralisation du solide anélastique standard. Elle permet d’écrire le frottement intérieur d’une manière
assez simple, très proche de la formulation d’un pic de Debye pur (éq. (II.38)) en substituant
x = ln(ωτ):
, 0 < α ≤ 1 (II.46)
Le paramètre α intervient donc comme un paramètre d’élargissement. Dans le cas où α = 1, la
formule (II.46) devient identique à la formule (II.38) et correspond ainsi à un pic de Debye pur.
Lorsque α < 1, le pic décrit par l’équation (II.46) subit un élargissement par rapport à un pic de
log(ωτ)ωτ = 1
∆
2
∆
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J
δJ
Figure II-12 : Pic de De-
bye et variation du module
associée.
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Debye. Dans la suite de ce travail, l’appellation pic de Debye élargi est utilisée pour des pics dont
le paramètre α < 1.
Précédemment, il a été suggéré que la déformation anélastique pouvait avoir plusieurs origines.
Les paragraphes suivants en décrivent quelques unes à partir de l’approche thermodynamique. La
principale difficulté réside dans l’interprétation microscopique de la variable interne ξ.
d) Frottement intérieur dû aux relaxations de défauts ponctuels
Un cas typique de la relaxation de défauts ponctuels est la relaxation de Snoek [29]. Des défauts
ponctuels interstitiels en solution dans des structures cubiques centrées créent des dipôles élasti-
ques de symétrie tétragonale. Les sites interstitiels peuvent être divisés en trois groupes puisque
l’axe du dipôle peut être orienté selon Ox1, Ox2 ou Ox3 (figure II-13).
Si N0 est le nombre total de dipôles élastiques par unités de volume, on a:
(II.47)
où Ni est la concentration de dipôles ayant leur axe parallèle à xi.
A l’équilibre, pour une contrainte extérieure nulle, tous les sites sont équivalents ( ) et
la déformation supplémentaire due aux défauts interstitiels est la même dans les trois directions.
Quand une contrainte est appliquée dans une certaine direction, un type de site peut être favorisé
et des variations de populations sont observées.
La déformation ε correspondant à une contrainte uniaxe parallèle à Ox1, σ, s’écrit:
(II.48)
avec (II.49)
qui exprime la variation de déformation due à la migration des défauts des positions 2 et 3 vers 1.
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Figure II-13 : Sites octaédriques pour
les interstitiels intervenant dans la re-
laxation de Snoek au sein d’une struc-
ture cubique centrée.
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La comparaison des équations (II.25) et (II.48) montre que:
(II.50)
(II.51)
La variable interne ξ représente, dans le cas de la relaxation de Snoek, la variation de la population
de défauts (dipôles élastiques) dans un site donné.
L’équation (II.29) conduit à:
(II.52)
où τ est l’inverse de la fréquence de saut des interstitiels des positions 2 et 3 vers 1 (et retour). La
valeur d’équilibre , pour une valeur fixée de σ et T, peut être calculée par la statistique de Boltz-
mann et les paramètres de relaxation peuvent ensuite être obtenus.
e) Frottement intérieur dû aux relaxations de dislocations
Sous l’effet d’une contrainte appliquée, les dislocations présentes dans
le matériau se mettent en mouvement. Pour des contraintes faibles, el-
les restent toutefois ancrées sur les points d’ancrage forts. Les disloca-
tions se trouvent dans des positions rectilignes en l’absence de
contrainte et prennent des positions arquées pour une contrainte non
nulle (figure II-14).
Si u est le déplacement moyen des segments de dislocations, la défor-
mation s’exprime généralement par la loi d’Orowan:
(II.53)
avec Λ, la densité de dislocations et b, le vecteur de Burgers.
Dans le cas où une contrainte σ est appliquée, la déformation est don-
née par:
(II.54)
La comparaison des équations (II.25) et (II.54) donne:
(II.55)
(II.56)
La variable interne ξ représente, dans le cas de la relaxation de dislocations, leur déplacement
moyen.
L’équation (II.29) conduit à:
 avec  (éq. (II.27)) (II.57)
En comparant avec l’équation du mouvement d’un segment de dislocation de longueur L:
(II.58)
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Figure II-14 : Dislocation
arquée sous l’effet d’une
contrainte appliquée.
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où B est la force de frottement et K, la force de rappel due à la tension de ligne, on obtient:
 et (II.59)
Le terme de frottement visqueux B provient soit des interactions avec le réseau, soit de la présence
de défauts ponctuels traînés par la dislocation.
En effectuant le calcul dans le modèle de la corde élastique tendue (  où  est
la tension de ligne), les paramètres de relaxation deviennent:
(II.60)
(II.61)
∆ est une mesure des paramètres de microstructure (Λ, L) et τ mesure les forces visqueuses agissant
sur les dislocations (terme B).
f) Frottement intérieur dû aux relaxations aux joints de grains
Dans les solides polycristallins, le glissement aux joints de grains peut donner naissance à une re-
laxation anélastique. La contrainte de cisaillement qui agit initialement au travers des joints est gra-
duellement réduite avec le glissement visqueux. La contrainte est reportée sur les points triples par
déformation élastique des grains voisins (figure II-15) [29].
La variable interne ξ considérée dans ce cas est ∆x, la distance de glissement des joints de grains.
L’équation (II.29) fournit la cinétique de relaxation:
(II.62)
où  est la distance de glissement à l’équilibre pour une contrainte constante et τ, le temps de
relaxation. Au début du glissement  et on obtient la vitesse de glissement initiale:
(II.63)
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Contrainte de cisaillement σ
Glissement ∆x
Figure II-15 : Relaxation d’une contrainte de cisaillement initiale-
ment uniformément distribuée lors de glissement aux joints de grains
[29]. Dans la partie inférieure, la courbe en traitillé représente le dé-
placement le long du joint (représenté en haut) pendant le glissement
et celle en trait plein représente la contrainte.
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Pour un joint d’épaisseur δ, sous une contrainte de cisaillement uniforme σ et avec une viscosité
effective du joint η, la vitesse de glissement peut aussi s’écrire:
(II.64)
En introduisant les équations (II.63) et (II.64) dans (II.62), il vient l’équation de Newton du glis-
sement des grains aux joints:
(II.65)
avec , la force de rappel due à la déformation élastique des grains.
Dans ce modèle, on montre que le temps de relaxation τ varie linéairement avec la taille des grains
d et que l’intensité de la relaxation ∆ ne dépend pas de d [29].
3.2 Mesures de frottement intérieur de référence
Les principaux résultats en frottement intérieur portant sur les carbures cémentés WC-Co et les cer-
mets à liant cobalt TiCN-Mo-Co sont présentés dans cette partie. Ces deux matériaux révèlent des
spectres de frottement intérieur relativement différents l’un de l’autre, qu’il est important de dé-
tailler en vue d’une analyse de composites complexes comme les cermets mixtes TiCN-WC-Mo-
Co.
a) Frottement intérieur dans les carbures cémentés WC-Co
Plusieurs études ont été réalisées en frottement intérieur sur les carbures cémentés WC-Co par Am-
mann et Schaller [31,32] ainsi que par Gardon [33], complétées par des observations en microsco-
pie électronique et par des mesures de déformation à chaud [23]. Ces résultats ont permis
d’élaborer un modèle expliquant les propriétés mécaniques de ces matériaux jusqu’à des tempéra-
tures élevées.
Les propriétés anélastiques des WC-Co sont contrôlées, dans le matériau fritté, par la structure
particulière de la phase liante métallique à base de cobalt. La présence de contraintes internes im-
portantes et d’éléments en solution dans le cobalt [11] confère à la phase liante métallique des pro-
priétés spécifiques différentes de celles du cobalt pur.
Le spectre de frottement intérieur des WC-Co contient trois composantes principales (figure II-
16):
•un pic de frottement intérieur entre 800 K et 1000 K, nommé P1, qui se déplace sous l’effet de
recuits. A température ambiante, le liant cobalt est composé d’un réseau de fautes d’empile-
ment fortement imbriquées et les dislocations partielles qui bordent ces fautes d’empilement ne
sont pas mobiles. Dans la gamme de température du pic P1, la réduction des fautes d’empile-
ment dans le cobalt rend possible le glissement des dislocations partielles. La présence de fau-
tes d’empilements qui ne sont pas encore réduites ou de précipités peut toutefois ancrer ces
dislocations ce qui donne ainsi une force de rappel. Le traînage de défauts ponctuels, tels les
atomes de tungstène en solution, par les dislocations partielles ou parfaites dissipe de l’énergie
et se traduit alors par l’apparition du pic de frottement intérieur;
v 0( ) σδη------=
η
δ-- td
d ∆x( )⋅ K∆x+ σ=
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•une montée exponentielle du frottement intérieur dès 800 K (au-dessus du pic de frottement in-
térieur). L’amplitude du frottement intérieur est fortement liée à la teneur en cobalt et à la taille
des grains de la structure. Elle traduit l’apparition de la déformation plastique dans le matériau
par le déplacement à longue distance des dislocations du cobalt;
• à plus haute température, Gardon [33] a encore observé la présence de deux pics supplé-
mentaires de frottement intérieur, l’un vers 1070 K attribué à une relaxation à l’interface
WC-Co, due par exemple à une montée de dislocations dans la phase liante, et l’autre, nommé
Pc, à 1200 K, associé à la transformation ferromagnétique-paramagnétique du cobalt. Ces deux
pics peuvent apparaître confondus sur les courbes de frottement intérieur.
Les énergies d’activation apparentes mesurées par Ammann sont très élevées et les temps de re-
laxation sont très courts. Un mécanisme de relaxation unique ne peut être à l’origine de ces valeurs
peu classiques des paramètres d’activation. Dans le cas du WC-Co, il est évoqué l’existence de
deux composantes du pic de frottement intérieur P1:
•une composante qui n’est pas activée thermiquement, associée à la réduction des fautes d’em-
pilement présentes dans le cobalt à basse température. Le mécanisme microscopique à l’origine
de cette composante peut être assimilé à une "transformation de phase";
•une composante associée au traînage des atomes de tungstène dans le cobalt par les disloca-
tions, après réduction des fautes d’empilement. Cette composante de frottement intérieur est
activée thermiquement.
La transformation allotropique du cobalt joue ainsi un rôle central dans le comportement anélasti-
que des WC-Co.
Les effets des traitements thermiques sur les courbes de frottement intérieur des WC-Co sont tout
à fait remarquables. Il est possible d’identifier deux états distincts:
•un état obtenu par un recuit à 1200 K. Cet état est caractérisé par:
- un pic de frottement intérieur à température élevée (entre 900 K et 1000 K);
- une instabilité par rapport aux recuits jusqu’à 1000 K (baisse du frottement
intérieur à chaque recuit à 1000 K);
- un fort effet de la vitesse de chauffage ou de refroidissement (effet ) sur la
courbe de frottement intérieur.
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Figure II-16 : Courbe de frotte-
ment intérieur en fonction de la tem-
pérature d’un échantillon WC-
18% vol. Co [34]. Deux pics et un
fond exponentiel haute température
sont observés.
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•un état stabilisé par un long recuit à 1000 K. Cet état est caractérisé par:
- un pic de frottement intérieur apparaissant à plus basse température (entre
800 K et 900 K) que dans l’état recuit à 1200 K;
- une stabilité par rapport aux recuits jusqu’à 1000 K.
Un recuit à une température de 1000 K permet de stabiliser une structure dans laquelle les éléments
alliés au cobalt (atomes de tungstène) ont formé des précipités entre lesquels les dislocations peu-
vent osciller librement. Ce phénomène donne lieu à un mécanisme de relaxation dans le matériau
à une température de 800 K.
Le recuit à 1200 K entraîne la dissolution des précipités le long des fautes d’empilement du cobalt.
Les dislocations sont alors décorées d’atomes de tungstène et leur mobilité est diminuée par la né-
cessaire diffusion de ces atomes [35]. Il y a donc une augmentation de la force visqueuse qui agit
sur les dislocations. La relaxation des dislocations, qui se traduit par la présence d’un pic de frot-
tement intérieur, est repoussée vers des températures plus élevées car les segments libres des dis-
locations sont plus courts.
b) Frottement intérieur dans les cermets à liant cobalt
Les études réalisées par Feusier et Bolognini [28,36] en frottement intérieur sur des cermets à liant
cobalt révèlent la présence sur les spectres mesurés de cinq pics de frottement intérieur et d’un fond
(figure II-17).
i) Un pic transitoire à 950 K (nommé P0γ1), activé thermiquement, est relié à un mécanisme lo-
calisé dans le squelette carbonitrure, plus précisément dans les films de cobalt entre les grains
de la phase γ. Ce pic disparaît après recuit à 1400 K, tout comme les films de cobalt, et ne
peut être recréé qu’après un traitement thermique similaire à celui subit pendant le frittage.
Le processus de relaxation associé à ce pic a pu être décrit par un modèle de glissement aux
joints de grains inspiré par le modèle de Lakki pour ZrO2 qui contient des films amorphes
entre les grains [37]. Le glissement aux joints de grains est contrôlé par la diffusion du cobalt
dans le film.
ii) Le pic mesuré à 1030 K (nommé P1) est le seul pic à être associé à un mécanisme localisé
dans le liant cobalt. Ce pic présente les mêmes caractéristiques que le pic P1 observé dans les
WC-Co. Dans les cermets, il est également associé à un processus de relaxation relié au mou-
vement de dislocations partielles qui bordent les fautes d’empilement du cobalt. Dans le do-
maine de température du pic, la réduction des fautes d’empilement rend les dislocations
partielles mobiles. Le traînage de défauts ponctuels par ces dislocations est le mécanisme qui
contrôle la relaxation.
iii)Les deux pics suivants (nommé P2 et P3) sont discutés simultanément car ils sont toujours
présents ensemble. Ils sont associés à des mécanismes localisés dans le squelette carbonitrure
et se manifestent respectivement à des températures de 1175 K et de 1260 K. L’amplitude du
pic P3 n’est pas influencée par le taux de cobalt alors que celle de P2 l’est fortement. Ce com-
portement est expliqué en partie par le fait que ce pic est une superposition d’un pic P2, qui
trouve son origine dans les grains de la phase γ, et d’un pic Pc dont le mécanisme associé est
localisé dans le cobalt. En effet, un pic dû à la transition du cobalt de l’état ferromagnétique
vers l’état paramagnétique est observé à la température du pic P2 dans d’autres métaux durs
1. Ce pic est indicé γ afin de caractériser son appartenance au squelette carbonitrure (phase γ) et pour le dif-
férencier des autres pics P0 qui seront introduits par la suite.
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à liant cobalt [33].
Le mécanisme à l’origine des pics P2 et P3 invoque certainement des mouvements de dislo-
cations dans les grains de la phase γ, et plus précisément, un mécanisme de relaxation de dis-
locations contrôlé par des forces de Peierls.
Afin d’expliquer la variation de l’amplitude du pic P2 avec le taux de cobalt, Feusier [28] re-
lève que, dans le cas de mouvements de dislocations entre des vallées de Peierls, une certaine
contrainte est nécessaire. Celle-ci ne peut être atteinte par la seule contrainte appliquée par la
mesure du frottement intérieur; des contraintes internes dues à la présence du cobalt sont né-
cessaires. Ces contraintes varient avec la teneur en cobalt et, s’additionnant à la contrainte du
pendule, permettent le franchissement des vallées de Peierls par les dislocations. Le pic P2
est ainsi plus ou moins marqué selon le niveau de la contrainte interne.
iv)Le denier pic (nommé P4) est observé dans le domaine de température où le fluage des cer-
mets intervient. Les mécanismes de déformation intergranulaires à haute température né-
cessitent un flux de matière et donc la présence de sources de lacunes. La montée de
dislocations dans les joints de grains peut agir comme source ou puits de lacune [38]. Toute-
fois, une forte contrainte est nécessaire pour permettre un mouvement à longue distance de
ces dislocations. La contrainte appliquée durant les mesures de frottement intérieur est trop
faible pour permettre de tels mouvements de dislocations mais peut être suffisante pour faire
osciller ces défauts autour de leur position d’équilibre. Le pic P4 est probablement la signa-
ture d’un tel mécanisme de relaxation, associé au glissement aux joints de grains si la con-
trainte est suffisante.
v) Un fond de frottement intérieur haute température est observé dès 1250 K. Ce fond, de type
exponentiel, est associé au fluage des cermets à liant cobalt, dans un régime de basses con-
traintes (inférieures à 100 MPa).
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Figure II-17 : Courbe
de frottement intérieur
en fonction de la tem-
pérature d’un échan-
tillon TiCN - 6.4% vol.
Mo2C - 18% vol. Co
[28]. Cinq pics et un
fond exponentiel haute
température sont obser-
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4. Position du problème
Deux familles de métaux durs utilisés dans des applications de coupe ont été étudiées précédem-
ment:
• les carbures cémentés, WC-Co, composés des phases α et β;
• les cermets à liant cobalt, TiCN-Mo-Co, composés des phases β et γ.
Les carbures cémentés sont surtout connus pour leur grande ténacité mais ne présentent pas une
bonne résistance à la déformation à haute température. Les cermets à liant cobalt, en revanche, ont
des propriétés mécaniques meilleures à haute température que les WC-Co mais font état d’une
moins bonne ténacité. Le matériau idéal devrait évidemment allier la ténacité à la résistance à la
déformation à toutes les températures.
Dans le but d’approcher un tel matériau, des échantillons sont élaborés à partir des phases α, β et
γ avec un gradient de composition afin de tirer profit des avantages de chaque phase. Plus précisé-
ment, les échantillons sont fabriqués avec un coeur composé de cermets à liant cobalt, résistant à
la déformation, et avec une zone de surface plus tenace, pour éviter la propagation de fissures.
L’élaboration de tels échantillons est possible à partir de cermets mixtes TiCN-WC-Mo-Co qui dé-
veloppent en surface, pendant le frittage, une zone de pur WC-Co enrichie en cobalt. Par ailleurs,
pour être utilisés dans des applications de coupe, de tels matériaux doivent encore être recouverts
par CVD afin de protéger l’outil contre l’usure mécanique et chimique.
Le but du présent travail est premièrement de déterminer les mécanismes responsables de la défor-
mation dans ces matériaux non homogènes et, deuxièmement, de donner des indications, à partir
des résultats de l’étude scientifique, sur la tenue à l’usure et sur l’optimalisation des carbures mix-
tes aux températures d’utilisation des outils de coupe. Il faut, en premier lieu, caractériser le com-
posite homogène TiCN-WC-Mo-Co afin de voir si celui-ci réagit comme une simple superposition
de WC-Co et de TiCN-Mo-Co ou si des phénomènes de couplage interviennent au niveau de la
structure du matériau. Ensuite, les échantillons à gradient de composition peuvent être étudiés et
l’influence de la zone enrichie en cobalt sur les propriétés mécaniques peut être analysée afin d’ap-
précier les effets de couplage au niveau d’une telle géométrie. L’influence sur les propriétés mé-
caniques des couches de revêtement CVD est également abordée.
Trois voies d’investigation sont principalement utilisées: la microscopie électronique, le frotte-
ment intérieur et les mesures de déformation. La microscopie électronique à transmission et à ba-
layage permet la visualisation des défauts de la microstructure. Leur dynamique est étudiée sur une
grande gamme de température grâce à la technique du frottement intérieur qui met en évidence les
mouvements de ces défauts dans le matériau. Ces mouvements engendrent de la déformation à
l’échelle microscopique qui se traduit macroscopiquement par du fluage, étudié lors de mesures de
déformation en flexion trois points à haute température.
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CHAPITRE III MATÉRIAUX ET TECHNIQUES 
EXPÉRIMENTALES
Ce chapitre présente tout d’abord la composition, le processus d’élaboration et les caractéristiques
à température ambiante des matériaux étudiés. Les techniques expérimentales utilisées (flexion
trois points, frottement intérieur et microscopie électronique) ainsi que les appareils de mesure spé-
cifiques sont ensuite décrits.
1. Matériaux étudiés
La composition et la morphologie des différentes phases qui composent les métaux durs peuvent
dépendre des conditions d’élaboration. Afin de restreindre le nombre de paramètres expérimen-
taux, les conditions d’élaboration sont maintenues constantes et seul le mélange des poudres ori-
ginales est modifié.
1.1 Composition et nomenclature
Quatre paramètres sont modifiés lors de l’élaboration:
i) le rapport WC/TiCN;
ii) le taux initial de cobalt;
iii) la présence ou non d’une zone de surface enrichie en cobalt;
iv) la couche de recouvrement CVD.
Le premier paramètre détermine la phase majoritaire (α ou γ) dans le squelette céramique. Le se-
cond détermine principalement le taux de liant métallique. Les troisième et quatrième paramètres
permettent d’évaluer respectivement l’influence de la zone enrichie et celle de la couche CVD sur
la résistance à la déformation et sur la ténacité dans les outils de coupe1 (figure III-1).
1. Au cours de ce travail, le mot couche est utilisé pour décrire les couches de recouvrement déposées en
CVD alors que l’appellation zone enrichie est réservée à la zone de surface en pur WC-Co, enrichie en
cobalt.
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Le tableau III-1 reporte les compositions exactes des quatre nuances élaborées. Les composantes
du mélange de poudres sont choisies de façon à ce que le rapport WC/(TiCN+Mo2C) = 30/70 ou
70/30 pour deux taux de cobalt différents. Le taux de molybdène est directement relié au taux de
TiCN afin de garder le rapport TiCN/Mo2C constant pour un même taux de cobalt. Il ne constitue
pas à proprement parler un paramètre. La nomenclature utilisée pour différencier les échantillons
se réfère directement à leur composition, en simplifiant l’écriture. Ainsi, le symbole "Ti" signifie
TiC0.5N0.5 + Mo2C, "W" est utilisé à la place de WC et "Co" reste pour le cobalt. Les symboles
"Ti" et "W" sont suivis d’un nombre qui représente le rapport qui les lie (Ti70W30 ou Ti30W70)
alors que le cobalt est directement suivi par le pourcentage volumique dans le matériaux complet.
Seule la nuance Ti30W70Co18 est utilisée pour l’étude de la zone enrichie et des couches de re-
couvrement. Cette nuance a été choisie pour sa similitude avec des nuances commercialisées ainsi
que pour ses bonnes propriétés à développer une zone enrichie pendant le frittage.
1.2 Elaboration des échantillons
Tous les échantillons étudiés dans le cadre de ce travail ont été fabriqués dans les installations in-
dustrielles de la société Stellram SA à Nyon.
Les matériaux de base sont des poudres de qualité industrielle fabriquées par l’entreprise
H.C. Starck (R.F.A):
- Carbonitrure de titane TiC0.5N0.5 Grade B (diamètre FSSS1 1.4 µm);
- Carbure de tungstène WC HC200DS (diamètre FSSS 2 µm);
- Carbure de molybdène Mo2C Grade B (diamètre FSSS 1.65 µm);
- Poudre de cobalt métallique Grade B (diamètre FSSS 1.5 µm);
- Carbone libre, appelé “noir de fumée”.
Les poudres sont tout d’abord mélangées à sec puis broyées en milieu liquide (la poudre est en bar-
botine dans l’acétone) dans un "attritor" pendant 24 heures. Afin de limiter l’effet de contamina-
tion, les billes de broyage utilisées sont en métal dur (de type WC-Co). 25 kg de billes sont utilisées
pour broyer des lots de 2 kg de poudre.
Après le broyage, les caractéristiques des poudres sont les suivantes:
- Surface spécifique: environ 9.0 m2/g (mesure BET2);
- Diamètre moyen des grains: environ 0.7 µm (mesure de diamètre FSSS).
1. Fisher Sub Sieve Sizer
2. Théorie de Brunauer-Emett-Teller basée sur le relevé des isothermes d’adsorption.
TiCN-WC-Co
Zone enrichie
WC-Co Recouvrement CVD
Figure III-1 : Schématisation de la structure
d’un cermet mixte TiCN-WC-Co avec une zone
enrichie WC-Co et avec une couche de recouvre-
ment CVD.
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Une fois la poudre séchée en étuve, un liant organique de pressage (paraffine) est ajouté pour per-
mettre le compactage. Le mélange, compacté une première fois, est alors concassé pour fournir des
granulés qui permettent un remplissage homogène de la forme à presser. Une presse en métal dur
compacte les granulés afin d’obtenir l’échantillon de la forme voulue mais pas encore aux bonnes
dimensions. En effet, un retrait important (22% linéaire) intervient pendant le frittage. Tous les
échantillons d’une même nuance proviennent du même lot de granulés.
a) Frittage des échantillons
Les échantillons ne sont pas tous frittés en même temps mais tous le sont dans les mêmes condi-
tions. Un seul four, dans lequel les échantillons reposent sur des plaques en graphite, est utilisé
pour toutes les opérations de frittage. Il est à noter que la nuance Ti30W70Co18 est frittée sur des
plaques en alumine. Une première montée lente en température jusqu’à 773 K sous flux d’hydro-
gène est effectuée afin d’évaporer le liant de pressage (paraffine). Au-delà de cette température, la
montée en température s’accélère. Elle est effectuée sous un vide de 10 mbar qui permet un dé-
gazage supplémentaire des pièces. Aux environs de 1670 K, la phase métallique liante devient li-
quide. Le palier de frittage est atteint à 1723 K et se décompose en deux parties: une première heure
sous un vide de 10 mbar afin de réduire la porosité et de fermer les canaux en surface (frittage na-
turel) et une seconde heure sous une pression de 30 bar d’argon afin d’achever la densification des
échantillons (frittage Sinter-HIP). Le refroidissement est effectué aussi rapidement que possible,
figeant ainsi les échantillons dans un état hors équilibre. Des contraintes thermiques dues à la dif-
férence de coefficients de dilatation thermique des diverses phases apparaissent [11,39].
Après le frittage, les échantillons peuvent présenter une courbure due à un faible écart entre le taux
de carbone de la face d’appui et celui des surfaces libres des pièces posées sur le support en gra-
phite. Cette différence peut induire des variations importantes de retrait au cours du frittage. Afin
d’éliminer cette courbure, les échantillons subissent un traitement thermique supplémentaire à
1623 K sous faible charge. Cette opération permet de les redresser sans engendrer de fissure.
b) Zone enrichie en cobalt
Pendant le frittage des cermets mixtes TiCN-WC-Co, une partie des grains de carbonitrure de tita-
ne se dissout dans le liant cobalt. Dans une zone proche de la surface, l’azote quitte l’échantillon
sous forme gazeuse à cause de la faible pression partielle de l’atmosphère de frittage et de la faible
solubilité de l’azote dans le cobalt [40]. L’absence de l’azote accentue la dissolution du titane afin
de maintenir constant le produit de solubilité [41]. Le titane dissout se trouve en surconcentration
Tableau III-1 : Composition du mélange des poudres avant le frittage pour les diverses nuances étudiées.
En % volume En % masse
TiC0.5N0.5 WC Mo2C Co TiC0.5N0.5 WC Mo2C Co
Ti70W30Co6 61.6 28.2 4.2 6.0 36.7 52.4 4.7 6.2
Ti30W70Co6 26.4 65.8 1.8 6.0 10.8 83.6 1.4 4.3
Ti70W30Co18 53.2 24.6 4.2 18.0 31.5 45.4 4.6 18.6
Ti30W70Co18 22.8 57.4 1.8 18.0 9.6 75.7 1.4 13.3
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et migre vers le centre de l’échantillon. Le carbone dissous en même temps que le titane attire le
tungstène dans la zone de surface. En parallèle, la mouillabilité du WC par le cobalt étant plus im-
portante que celle du TiCN, le cobalt est lui aussi attiré vers la surface [41]. Suivant le temps à dis-
position, l’épaisseur affectée par cette décomposition est plus ou moins grande. Une zone d’une
cinquantaine de microns, où les grains de carbonitrure de titane sont complètement absents, est ain-
si crée en surface pendant la première heure de frittage sous vide.
Tous les échantillons de cette étude sont élaborés dans un premier temps avec une zone enrichie
car elle apparaît automatiquement pendant le frittage. Cependant, certains sont rectifiés afin d’ôter
la zone enrichie et d’étudier seulement le matériau en volume. Il serait toutefois possible d’éviter
la création d’une telle zone en jouant sur la composition de l’atmosphère de frittage.
c) Couche de recouvrement CVD
Des échantillons avec et sans zone enrichie sont conservés bruts alors que d’autres sont recouverts
par l’une des deux compositions de revêtements CVD testés. Il est à noter que l’état de surface des
échantillons avec une zone enrichie en cobalt en surface est amélioré par le recouvrement d’une
couche CVD.
•CVD1 est un recouvrement uniquement à base de titane, utilisé pour les applications de fraisa-
ge. Ce revêtement a une relative plasticité à chaud qui lui permet d’accommoder la déformation
du substrat sans trop craquer. Sa composition depuis le substrat est un empilement de trois cou-
ches: TiCN-TiC-TiN et son épaisseur totale est de 5 µm;
•CVD2 contient en plus une couche d’alumine. Cette couche est moins plastique à chaud et les
fissures d’origine thermique sont plus nombreuses. Ceci provient aussi d’une plus grande dif-
férence de coefficient d’expansion thermique de l’alumine avec le substrat (comparé au TiCN).
La résistance à l’usure est par contre plus élevée que pour CVD1. Cette couche, quoique aussi
utilisée en fraisage, est surtout bien adaptée pour les applications de tournage. Sa composition
depuis le substrat est une superposition des couches TiCN-TiC-Al2O3-Flash TiN. La dernière
couche est un flash TiN (0.2 µm) dont le but est simplement de donner une couleur jaune à la
pièce. L’épaisseur totale de la couche avoisine 10 µm.
Durant le processus de déposition CVD, une phase η très fragile peut se créer en surface [42]. Cette
phase est composée de doubles carbures W3Co3C et/ou W6Co6C résultant d’un déficit en carbone
suite à la diffusion de cet élément du substrat dans la couche. Pour révéler une telle couche, la sur-
face polie d’un échantillon est attaqué avec un réactif de Murakami [43]. Aucune trace de phase η
n’a été révélée dans les échantillons de cette étude.
d) Géométrie des échantillons
Les barrettes obtenues après frittage sont planées sur les deux faces les plus larges et ensuite rec-
tifiées sur les deux flancs latéraux à l’aide de meules diamantées. Le parallélisme entre les faces
ainsi qu’un bon état de surface sont ainsi garantis. Les dimensions finales des échantillons sont de
3.5 x 7 x 35 mm3. Pour les essais mécaniques de flexion trois points, les échantillons sont conser-
vés sous cette forme. En revanche, pour les mesures de frottement intérieur, des plaquettes de di-
mension 0.9 x 3.5 x 35 mm3 sont découpées à l’électro-érosion.
Les échantillons pour les essais de flexion avec une zone enrichie en surface ne sont ni planés ni
rectifiés après frittage car une telle opération éliminerait la zone enrichie. Ils sont pressés directe-
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ment à des dimensions telles qu’à l’issue du frittage, ils obtiennent la même taille que les échan-
tillons rectifiés.
Lors d’essai en frottement intérieur sur des échantillons avec une zone enrichie ou une couche
CVD, des plaquettes à section rectangulaire ne sont pas souhaitables. En effet, le frottement inté-
rieur est mesuré par déformation en torsion et les résultats sont difficiles à analyser si l’échantillon
ne possède pas une symétrie cylindrique. Ainsi, pour des mesures de frottement intérieur sur des
échantillons avec une zone enrichie ou recouverts par CVD, des tiges minces de 1 mm de diamètre
sont élaborées par extrusion.
1.3 Caractéristiques des échantillons à température ambiante
Les diverses caractéristiques mesurées à température ambiante englobent les paramètres de struc-
ture et de microstructure, les compositions des diverses phases ainsi que certaines propriétés mé-
caniques comme la dureté Vickers HV et la ténacité KIC. Toutes les mesures sont effectuées sur des
échantillons bruts de fabrication.
a) Microstructure
La structure des différentes nuances étudiées est observée au moyen d’un microscope électronique
à balayage JEOL-JSM-6300F à émission de champ en utilisant les électrons secondaires. La
figure III-2 met en évidence pour chaque nuance les grains facettés de carbure de tungstène ainsi
que les grains à structure biphasée coeur-coquille de carbonitrure de titane. Les coeurs apparaissent
les plus foncés sur ces images (car ils ont la densité électronique la plus faible) alors que les co-
quilles sont plus claires. Elles se confondent avec le liant métallique qui est à peine plus clair en-
core. Les grains de carbure de tungstène, composés de l’élément le plus lourd (W), se manifestent
en gris très clair.
Les images de la figure III-2 présentent une structure bien densifiée après frittage. Les différentes
phases sont réparties de manière homogène dans tous les matériaux.
La figure III-3 montre un cermet mixte Ti30W70Co18 avec une zone enrichie en cobalt et avec
une couche de recouvrement CVD2. Les grains de carbonitrure de titane sont complètement ab-
sents de la zone enrichie. La transition entre la zone enrichie et le volume de l’échantillon est brus-
que (moins d’une dizaine de microns). L’épaisseur de la zone enrichie est bien contrôlée sur une
même face de l’échantillon mais peut varier entre deux faces différentes.
Une analyse quantitative de la taille des grains est effectuée pour les quatre nuances étudiées à par-
tir des images de la figure III-2. Une analyse complètement automatique n’est pas envisageable car
les joints de grains ne sont pas toujours bien marqués et les contrastes entre certaines phases, es-
sentiellement entre les coquilles de TiCN et la phase métallique liante, sont faibles. Les contours
de grains sont redessinés à la main à l’aide d’une table digitalisée puis les phases sont coloriées
selon un code de couleur. Le logiciel d’analyse d’images OptiLab est utilisé sous un environne-
ment LabVIEW 4.0 (Concept V.i 3.1). Ce logiciel permet d’obtenir divers paramètres sur les grains
qui composent la phase céramique des cermets (orientation, taille, contiguïté) ainsi que sur les pla-
ges de liant (libre parcours moyen).
La taille moyenne des grains peut être obtenue par la moyenne arithmétique. De cette façon, la pré-
sence de quelques gros grains peut influencer de manière non négligeable le résultat et la zone
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d’analyse doit être importante pour éviter ce genre d’effet. Afin de s’affranchir de l’influence des
éventuels gros grains et pour éviter des surfaces d’analyse trop importantes, la taille moyenne des
grains dm est calculée en ajustant une distribution gaussienne du logarithme de la taille des grains
d sur l’histogramme logarithmique des tailles de grains. La moyenne de la gaussienne ainsi obtenue
dm en est extraite [44]:
(III.1)
Ngrains(d) est le nombre de grains dont la taille est d, σ2 la variance de la distribution et A un para-
mètre multiplicatif dépendant du nombre total de grains comptés puisque les histogrammes ne sont
pas normalisés. L’utilisation du logarithme de d est rendue nécessaire pour ne conserver que des
tailles de grains positives.
Les résultats sont exposés dans la figure III-4 pour les quatre nuances étudiées. Les grains de TiCN
sont généralement plus petits que ceux de WC. Une microstructure plus fine est observée pour les
échantillons avec un squelette carbure-carbonitrure majoritairement composé de grains de TiCN.
Pour ces nuances, la proportion des grains de WC (aire sous la gaussienne) semble très petite par
rapport à celle des grains de TiCN, contrairement aux échantillons à majorité WC où les deux dis-
tributions sont assez proches. Cette importante différence de comportement est toutefois confirmée
par des analyses directes de la proportion de WC obtenue sans redessiner le contour des grains
(tableau III-2). L’analyse directe est possible uniquement pour la phase α car la différence de con-
Ti30W70Co18
Ti30W70Co6
Ti70W30Co18
Ti70W30Co6
1 µm
Coeur TiCN
Coquille TiCN
Grain WC
Liant Co
Figure III-2 : Images MEB des quatre nuances de cermets mixtes étudiées dans ce travail. Les nuances à ma-
jorité de TiCN se situent sur la gauche et celles à majorité de WC sur la droite. Les échantillons à bas taux de
cobalt figurent en haut et ceux à haut taux de cobalt, en bas.
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traste entre les grains de WC et les autres phases est grande. Il apparaît ainsi un important déficit
en carbure de tungstène par rapport à la composition initiale pour les nuances à majorité de TiCN
surtout (10 à 15% de déficit pour des valeurs totales de 25 à 28%). Cela signifie qu’une partie non
négligeable de WC se retrouve soit dans le liant cobalt soit dans les coquilles des grains de TiCN.
La mesure de l’aimantation spécifique à saturation Bs est une mesure rapide et non-destructive sou-
vent utilisée industriellement pour le contrôle de fabrication de matériaux contenant une phase mé-
tallique ferromagnétique Fe, Co ou Ni. Cette méthode est très sensible à la présence d’éléments
d’addition dans cette phase. Le moment magnétique induit à saturation diminue proportionnelle-
ment au taux des éléments en addition [45]. Le champ magnétique coercitif Hc, c’est-à-dire le
champ nécessaire à supprimer l’aimantation résiduelle dans les matériaux, est inversement propor-
tionnel à la taille des plages ferromagnétiques. Il donne ainsi une information sur la taille des po-
ches de liant métallique. Les valeurs des paramètres magnétiques décrits ci-dessus sont regroupées
dans le tableau III-3 pour les échantillons étudiés au cours du présent travail. La densité de ces
échantillons, mesurée à l’aide d’une technique classique de pesée dans un liquide, est aussi donnée.
Les mesures magnétiques donnent des indications sur l’état du liant métallique. Les valeurs
d’aimantation à saturation tendent à montrer une relativement grande pureté du liant métallique
pour toutes les nuances. Le champ coercitif Hc, inversement proportionnel à la taille des plages de
Tableau III-2 : Important déficit en carbure de tungstène mesuré sur les échantillons frittés par rap-
port à la composition initiale. Il est difficile d’estimer l’erreur effectuée en redessinant les contours,
en revanche l’erreur sur l’analyse directe est de ±2%.
WC initial [%vol.] WC mesuré [%vol.]
contours redessinés analyse directe
Ti70W30Co6 28.2 13.8 14
Ti30W70Co6 65.8 57.4 54
Ti70W30Co18 24.6 14.2 12
Ti30W70Co18 57.4 56.3 50
couche
CVD
volume
WC-TiCN-Co
zone enrichie en Co
WC-Co
10 µm
Figure III-3 : Image MEB de la struc-
ture d’un cermet mixte Ti30W70Co18
avec une zone enrichie et avec une cou-
che de recouvrement CVD2. Les dé-
tails de la morphologie des grains sont
présentés, agrandis trois fois.
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cobalt, est la mesure la plus précise à disposition pour la détermination du libre parcours moyen du
cobalt car, lors des analyses d’images en redessinant les contours, il est très difficile de différencier
le liant et les coquilles des grains de TiCN et des erreurs importantes peuvent survenir. A taux de
cobalt constant, les matériaux à majorité WC présentent des plages de cobalt plus importantes.
Les mesures de densité montrent que la densité théorique est quasiment atteinte et que les échan-
tillons ne présentent que très peu de porosité.
b) Propriétés mécaniques
Des mesures de la dureté et de la ténacité des cermets mixtes ont été effectuées à température am-
biante, sous une charge appliquée de 30 kg, à l’aide d’un appareil d’indentation Gnehm Vickers en
accord avec la norme DIN 50133. Au paragraphe 2.5 de ce chapitre, une méthode de mesure
macroscopique de la ténacité de cermets avec une zone enrichie en cobalt en surface est présentée1.
1. Cette méthode permet une mesure macroscopique de la ténacité d’un outil de coupe complet, dépendante
de la présence d’une zone enrichie, alors que la ténacité obtenue à partir d’empreintes Vickers est une me-
sure microscopique propre à la structure locale autour de l’empreinte.
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Figure III-4 : Distribution de la taille des grains pour les quatre nuances étudiées. La taille moyenne gaussien-
ne dm est donnée pour chaque nuance. Les nuances à majorité de TiCN se situent sur la gauche et celles à ma-
jorité de WC sur la droite. Les échantillons à bas taux de cobalt figurent en haut et ceux à haut taux de cobalt,
en bas.
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La ténacité KIC [MPa·m1/2] est calculée, selon la méthode préconisée par Warren [46], par rapport
à la dureté Vickers HV [Kg/mm2], la longueur totale des fissures formées aux angles de la marque
d’indentation ltot [µm] et la charge appliquée P [kg]:
(III.2)
Il est nécessaire d’être ici attentif au fait que ltot n’est pas constante lorsque HV varie. Pour une
même famille de matériaux, la ténacité diminue en effet dans la plupart des cas lorsque la dureté
augmente. La dureté et la longueur des fissures ne sont donc pas des grandeurs indépendantes.
Les valeurs mesurées sur les cermets mixtes de cette étude sont comparées à des valeurs mesurées
par les mêmes méthodes pour des cermets à liant cobalt ainsi que pour un carbure cémenté
(figure III-5) [28]. Le matériau idéal devrait se situer dans le coin supérieur droit du graphique.
Une amélioration du couple ténacité-dureté est observé pour les cermets mixtes par rapport aux
cermets à liant cobalt sans carbure de tungstène. Le meilleur compromis semble être le carbure de
tungstène pur, mais la nuance Ti70W30Co6 présente néanmoins des caractéristiques intéressantes
avec une légère augmentation de la ténacité, accompagnée d’une diminution notable de la dureté
par rapport au WC-Co. La ténacité la plus importante est nettement mesurée sur la nuance
Ti30W70Co18 avec toutefois une dureté inférieure à la majorité des autres nuances testées.
Il est intéressant de remarquer que, pour un taux de cobalt constant (6%), la dureté des cermets
mixtes ne suit pas une loi de mélange entre le pur carbure de tungstène et le pur carbonitrure de
titane. Il semble qu’un peu de WC améliore la dureté d’un carbonitrure de titane (Ti70W30Co6)
mais que sa présence en excès diminue fortement cette propriété (Ti30W70Co6).
Il est toutefois important de ne pas perdre de vue que les propriétés mécaniques à température am-
biante ne correspondent pas forcément aux propriétés de l’outil de coupe aux températures d’utili-
sation.
1.4 Extraction du liant métallique des cermets
Le liant métallique et le squelette de carbonitrure formant deux structures continues imbriquées, il
est possible d’extraire chimiquement le liant métallique sans détruire la phase carbonitrure. Des
mesures effectuées sur des squelettes de carbonitrure seuls, sans la présence de la phase cobalt per-
Tableau III-3 : Champ coercitif Hc, moment magnétique induit à saturation
Bs et densité ρ à température ambiante des cermets mixtes étudiés. La densité
théorique est calculée à partir de la composition initiale alors que la densité
mesurée provient d’une mesure après frittage.
Hc
[Oe]
Bs
[%]
ρmesuré
[g/cm3]
ρthéorique
[g/cm3]
Ti70W30Co6 309 85 8.44 8.49
Ti30W70Co6 263 99 12.21 12.41
Ti70W30Co18 235 91 8.56 8.56
Ti30W70Co18 208 85 11.82 11.98
KIC 0.427
HV P
ltot
-----------≅
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mettent la localisation des différents phénomènes de relaxation anélastiques et une meilleure
compréhension du rôle des diverses phases lors de la déformation plastique des matériaux.
Pour les nuances à haut taux de cobalt, l’attaque chimique d’échantillons pour la flexion trois
points n’est pas possible car les arrêtes s’effritent pendant l’attaque. Il est en revanche possible
pour ces nuances d’obtenir des plaquettes de squelette carbonitrure pour les mesures de frottement
intérieur.
Des échantillons des quatre nuances sont plongés dans un bain de HCl maintenu à 366 K et addi-
tionné d’environ 5 g/l d’un catalyseur KClO3. Les échantillons sont maintenus dans ce bain durant
environ 300 heures. La disparition du cobalt est vérifiée par des mesures de l’aimantation spécifi-
que à saturation Bs (cf. page 37). L’absence de poche de cobalt est encore vérifiée pour certains
échantillons à l’aide de mesures EDS.
La perte de poids mesurée après attaque chimique dépasse celle attendue pour le cobalt seulement
de 1 à 2%. Ces mesures montrent que le cobalt n’est pas le seul élément attaqué; les éléments tels
que le titane et le molybdène, en solution dans la phase métallique, sont également éliminés et une
partie de la phase carbonitrure est sans doute légèrement attaquée.
2. Technique de mesure en flexion trois points
L’application d’une contrainte et la mesure de la déformation est la technique la plus directe de
l’observation de la plasticité. Dans le cas de matériaux très durs, des essais de traction ou de com-
pression uniaxiale sont techniquement difficiles à mettre en oeuvre car les efforts sur la machine
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Figure III-5 : Ténacité (KIC) en fonction de la dureté HV30 d’un carbure cémenté ainsi que de différents cer-
mets à liant cobalt (cermets TiC0.7N0.3-x%Mo2C-y%Co [28] et cermets mixtes étudiés dans le cadre de ce tra-
vail). La notation HV30 est utilisée pour indiquer que la charge d’indentation est de 30 kg.
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sont importants. C’est pour cela que des essais de flexion, et en particulier des essais de flexion
trois points, ont été choisis dans le cadre de l’étude des cermets.
2.1 La flexion trois points
La flexion trois points (figure III-6) comporte de nombreux avantages:
• la compacité du montage permet un chauffage à haute température
avec un minimum d’inertie thermique;
• le montage présente une plus faible compliance que dans le cas de
la traction ou de la compression axiale;
• il est possible de comparer les résultats avec les données de la litté-
rature;
• il est possible d’effectuer des tests de rupture avec le même montage;
• il est possible d’observer des régions déformées en traction et en compression sur un même
échantillon.
Son principale inconvénient réside dans le caractère non uniforme de la contrainte appliquée. La
théorie de la flexion des poutres [47] permet toutefois de calculer la contrainte maximale appliquée
sur l’échantillon (les symboles correspondent à ceux de la figure III-6):
(III.3)
Dans le cas des échantillons considérés et dans le domaine de température étudié, la déformation
plastique est toujours de faible amplitude. Au premier ordre, elle est donc proportionnelle à la dé-
flexion d de l’éprouvette. L’élongation maximale εmax, el. dans le domaine des faibles déformations
s’obtient à partir de la formule de la déformation élastique:
(III.4)
Toutes les valeurs de déformation en flexion trois points présentées par la suite seront calculées au
moyen de cette formule. Cette approximation est faite en considérant une déformation circulaire
de tout l’échantillon. Il apparaît que pour des déformations importantes (> 2%), seule la zone cen-
trale de l’échantillon se déforme et une correction doit être apportée [28].
2.2 L’appareillage de mesure en flexion trois points
Le montage de déformation en flexion trois points baptisé RUME1 a été mis au point par Mari [25].
La machine d’essais mécaniques utilisée est une Schenck RMC 100-1 qui permet d’appliquer sur
l’échantillon soit une charge constante (mesure de fluage), soit une vitesse de déformation cons-
tante. L’échantillon est placé entre trois tiges d’alumine (“couteaux”) qui transmettent la charge
(figure III-7). La déflexion de l’éprouvette est mesurée par un palpeur inductif Tesa TTD 30 d’une
sensibilité de 0.1 µm. Le contact entre le palpeur inductif et l’éprouvette est réalisé au moyen d’une
1. pour RUpture MEcanique
P b
l
h
Figure III-6 : Flexion
trois points sur un échan-
tillon de type "poutre".
σmax, el.
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tige d’alumine. La charge est mesurée par une cellule Instron de traction-compression de 10 kN
délivrant un signal de 0.053 mV/N.
La dimension des éprouvettes utilisées est de 35 mm de long, avec une largeur b de 7 mm et une
hauteur h de 3.5 mm. La distance entre les couteaux l est de 30 mm.
L’échantillon et le système de charge (tiges d’alumine) sont placés au centre d’un four inductif per-
mettant des mesures sous charge à des températures jusqu’à 1550 K. L’ensemble du dispositif est
situé dans une enceinte à vide (5·10-2 Torr à 1473 K). La température est mesurée au moyen d’un
pyromètre à infrarouge Maurer QMPR 85 visant l’échantillon depuis l’extérieur de l’enceinte au
travers d’un hublot. La mesure de la température est transmise à un régulateur PID Eurotherm P818
pilotant une unité de puissance à thyristors qui alimente le four à induction. Le chauffage de
l’échantillon se fait par chauffage inductif direct et par un suscepteur en graphite. Un ordinateur
HP 715/64 L permet le contrôle des opérations de la machine de flexion et l’acquisition des diffé-
rents paramètres de mesure (déformation, charge, température) au moyen d’une unité d’acquisition
et de contrôle HP 75000.
2.3 Essais en flexion trois points
Le comportement mécanique est étudié grâce à deux types d’essais en flexion trois points.
Premièrement, l’évolution de la contrainte en fonction de la déformation est étudiée lors d’essais
à vitesse imposée. Généralement, une vitesse du piston de 1 µm/s est appliquée, ce qui correspond
à un taux de déformation de  s-1 sur la surface inférieure de l’échantillon. Deuxiè-
mement, l’évolution de la déformation en fonction du temps est étudiée lors de tests en fluage à
charge constante. Ces essais sont effectués à une température fixe.
Echantillon
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Bobine
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Capteur de force
Capteur de déplacement
Station Unix
HP 715/64 L
Acquis./Contrôle
HP 75000
Commande
Schenck RMC 100-1
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KLN
Régulateur PID
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σ
Figure III-7 : Schéma de principe de l’installation de flexion trois points RUME.
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2.4 Mesure de l’énergie d’activation par sauts de température
La faible inertie thermique et la stabilité en température (inférieure à 0.1 K à 1473 K) du dispositif
permettent d’effectuer des sauts de température très précis entre deux niveaux voisins (sauts de
25 K stabilisés en moins de 40 secondes). L’installation est ainsi parfaitement adaptée pour la me-
sure de l’énergie d’activation du fluage par la méthode des sauts de température.
Cette méthode a déjà été exploitée par Mari [25] pour l’étude des WC-Co, par Viatte [48] et Cutard
[49] pour celle des cermets TiCN-Mo-Ni ainsi que par Feusier [28] et Bolognini [50] pour celle
des cermets TiCN-Mo-Co.
Lors d’un essai de fluage (charge constante imposée σa), des sauts de température (∆T < 0) suffi-
samment rapides sont effectués successivement, de sorte que l’évolution de la microstructure soit
négligeable pendant chaque saut de température. A chaque niveau de température, les échantillons
sont déformés pendant environ 1800 s avant d’être refroidis à la température du palier suivant. Les
courbes de fluage juste avant le saut et juste après la stabilisation qui suit le saut sont ajustées par
une fonction d’Andrade [17]. Cette fonction empirique décrit le durcissement dû au fluage comme
une fonction du temps:
(III.5)
où ε0, α et β sont les coefficients d’ajustement.
Les vitesses de fluage avant et après le saut de température, mesurées sur les tangentes aux fonc-
tions d’Andrade respectives, varient en accord avec l’équation (II.12). Une enthalpie d’activation
peut être mesurée en considérant bien entendu que la microstructure reste constante:
(III.6)
La microstructure constante est représentée symboliquement par le paramètre R1.
Le choix des sauts de température négatifs favorise des conditions telles qu’il y ait un ralentisse-
ment de l’évolution de la microstructure. Au contraire, des sauts de température positifs (∆T > 0)
favoriseraient une accélération de cette évolution.
2.5 Mesure de la ténacité KIC
Contrairement à la mesure de la ténacité à partir d’empreintes Vickers, la méthode présentée ici
permet une mesure macroscopique de la ténacité de l’échantillon, dépendante de la présence d’une
zone enrichie en cobalt en surface.
a) Principe de la mesure
Les cermets recouverts d’une couche CVD possèdent une résistance à la rupture en flexion plus
faible que ceux sans recouvrement [51]. La résistance à la rupture diminue avec l’augmentation de
l’épaisseur de la couche [52]. La théorie développée pour expliquer une telle évolution [42] se base
sur le fait que la couche CVD est plus fragile que le substrat (cermet) et est la première partie à
casser. Une parfaite pré-fissure est initiée dans la couche CVD et se propage ensuite dans le maté-
riau. La propagation de la fissure survient à un niveau de contrainte qui ne dépend que de la taille
de la pré-fissure et du facteur critique d’intensité de contrainte KIC du substrat. Le facteur KIC peut
ε ε0 1 β t1 3⁄⋅+( )log α t⋅+ +=
Hact∆ k
ε˙s( )ln∂
1 T⁄( )∂-----------------
σa R1,
–≅
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être calculé en mesurant la contrainte critique à la rupture et la longueur de la pré-fissure, supposée
égale à l’épaisseur de la couche [53]:
(III.7)
où Y est un facteur géométrique,  est la contrainte à la surface juste avant la rupture et a est
la taille de la pré-fissure. Cette équation n’est valable que dans le cas d’une déformation purement
élastique et d’une fissure à faible rayon de courbure. Si une zone de déformation plastique est pré-
sente en tête de fissure, Irwin [54] propose la correction suivante à l’équation (III.7):
(III.8)
où ds est le rayon de la zone plastique en tête de fissure.
En supposant que la taille de la pré-fissure est égale à l’épaisseur de la couche [42], l’équation
(III.8) peut s’écrire:
(III.9)
où dc est l’épaisseur de la couche. En considérant des échantillons recouverts avec des couches
d’épaisseurs différentes, il est possible de reporter dc en fonction du carré de l’inverse de . La
pente de la droite ainsi obtenue permet d’obtenir KIC et l’ordonnée à l’origine donne la taille de la
zone de déformation plastique ds.
b) Mesure des paramètres
La valeur de la contrainte à la rupture est obtenue en prenant la moyenne d’une statistique de Wei-
bull effectuée sur cinq échantillons [55]. Le faible nombre d’échantillons peut surprendre mais des
tests avec plus d’échantillons menés par Mari [25] sur des purs WC-Co n’ont pas présenté de dif-
férence. La probabilité de rupture à une certaine contrainte σ est donnée par:
(III.10)
où  est le point d’inflexion de la courbe et m est l’exposant de Weibull, caractéristique de la pen-
te au point d’inflexion. Comme la pré-fissure possède une taille négligeable comparée à l’épaisseur
de l’échantillon, la valeur du facteur géométrique Y pour la flexion trois points vaut 1.96 [53].
L’épaisseur des couches est mesurée à partir d’observations en microscopie électronique à balaya-
ge de la surface polie des échantillons cassés.
3. Technique de mesure en frottement intérieur
Une installation expérimentale, baptisée Lyra, a été développée par Feusier [28] pour mesurer le
frottement intérieur dans une large gamme de températures et de fréquences et en particulier aux
hautes températures auxquelles les cermets peuvent être soumis lors de leur utilisation. Il s’agit
d’un pendule de torsion inversé fonctionnant avec des oscillations forcées dans une large gamme
de fréquences (de 0.1 mHz à 10 Hz) et dans un grand intervalle de température (de 300 K à
1600 K). Les déformations obtenues se situent entre 10-6 et 10-5. Le principal attrait de ce type de
KIC Y σrupt a⋅ ⋅=
σrupt
KIC Y σrupt a ds+⋅ ⋅=
dc
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pendule, fonctionnant dans un mode dit “subrésonnant”, est de permettre des mesures soit à fré-
quence fixe en fonction de la température, soit en condition isotherme en fonction de la fréquence.
L’installation est pilotée par ordinateur à cause de la longue durée des mesures qui peut atteindre
plusieurs jours.
3.1 Description du pendule de torsion
L’échantillon à étudier, dont la section est soit rectangulaire de dimensions 3.5 x 0.9 mm2, soit cir-
culaire de diamètre 1 mm, est fixé entre deux tiges en TZM1 de 10 mm de diamètre composant la
canne de mesure (figure III-8). La tige inférieure est fixée au bâti de l’installation et la tige supé-
rieure est libre d’osciller autour de son axe vertical. Afin d’assurer une grande rigidité en flexion
et une force de rappel négligeable par rapport à l’échantillon en torsion, l’axe de rotation de la tige
supérieure est formé de deux fils d’acier inoxydable de 0.2 mm de diamètre. Le fil supérieur est
tendu vers le haut et le fil inférieur vers le bas, dans un espace évidé de la tige. Ils sont tous deux
maintenus par un système de balanciers permettant de compenser l’expansion thermique de
l’échantillon et de la partie chaude de la canne de mesure. Le poids de tout l’ensemble est équilibré
par un contrepoids qui évite toute contrainte axiale sur l’échantillon. La sollicitation en torsion de
l’échantillon est appliquée à l’aide d’un champ magnétique produit par deux bobines de Helmholtz
de part et d’autre d’aimants permanents fixés à la partie supérieure de la canne de mesure. La dé-
1. Alliage TZM produit par Metallwerk Plansee AG, Reutte, composé en majeur partie de molybdène.
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Figure III-8 : Schéma de principe d’un pendule de torsion inversé fonctionnant dans un mode subrésonnant.
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formation résultante de l’échantillon est mesurée à l’aide de la déflexion d’un faisceau laser sur un
miroir solidaire de la partie supérieure de la canne de mesure. L’échantillon et les extrémités des
deux parties de la canne de mesure qui viennent le fixer sont placés dans un four tubulaire résistif.
L’ensemble, hormis le laser et la cellule photosensible, est placé dans une enceinte à vide. Un vide
de 10-5 mbar est maintenu à l’aide d’une pompe primaire à palette et d’une pompe secondaire à
diffusion d’huile.
Afin d’éviter les vibrations parasites, toute l’installation expérimentale, sauf la pompe à palette, est
montée sur une table en béton fixée sur quatre amortisseurs pneumatiques Newport (XLA).
L’électronique servant au contrôle de l’installation expérimentale et à l’acquisition des mesures est
présentée à la figure III-9. La partie de régulation thermique est composée d’un Eurotherm 903 P
relié à un ordinateur par le port série RS-232, d’une unité de puissance Hewlett Packard 6030 A et
d’un thermocouple platine rhodié-platine (type S). Un étalonnage de la mesure de la température
a été effectué afin de tenir compte de l’espace entre le thermocouple et l’échantillon. Les valeurs
corrigées de la température sont directement calculées par l’ordinateur. De plus, la longueur du
four tubulaire permet d’assurer un gradient thermique très faible le long de l’échantillon.
La partie de mesure du frottement intérieur proprement dite est basée sur un analyseur de réponse
en fréquence Schlumberger Solartron 1250 qui est utilisé à la fois comme générateur de signal et
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Figure III-9 : Schéma de principe de l’électronique du pendule inversé subrésonnant Lyra pour la mesure du
frottement intérieur.
Matériaux et techniques expérimentales
47
comme unité de mesure du déphasage et du rapport entre le signal d’excitation et le signal propor-
tionnel à la déformation. La déflexion du faisceau laser permettant de mesurer la déformation de
l’échantillon est mesurée à l’aide d’une cellule UDT modèle SC-25D dont le signal est amplifié
par un circuit fabriqué au laboratoire. Le signal électrique généré par l’analyseur de réponse en fré-
quence traverse un amplificateur bipolaire Hewlett Packard 6825A puis une résistance de 1 Ω dont
la chute de tension est utilisée comme valeur du signal d’excitation. Le signal d’excitation amplifié
est fourni aux bobines de Helmholtz du pendule. Une unité d’acquisition et de contrôle Hewlett
Packard 3852 A est utilisée pour l’enregistrement de la température de mesure, la digitalisation du
signal provenant de la cellule photosensible et le contrôle d’une platine motorisée permettant le
centrage de la cellule de détection. Ces deux dernières fonctions permettent, entre chaque point ex-
périmental, d’effectuer un recentrage de la cellule de mesure, rendu nécessaire par un éventuel mi-
cro-fluage de l’échantillon à haute température. Un oscilloscope est utilisé pour vérifier le bon
déroulement de l’expérience et visualiser les signaux d’excitation et de déformation.
Tout le système est contrôlé par une station informatique Hewlett Packard 715/64 L qui sert au re-
groupement des valeurs mesurées et à la programmation des cycles de mesures complets.
Les valeurs mesurées par l’installation sont:
• le déphasage entre le signal électrique d’excitation et le signal retransmis par la cellule de dé-
tection, qui correspond à la valeur du frottement intérieur brut FIbrut;
• le rapport d’amplitude de ces deux signaux, qui correspond au module de torsion brut Gbrut;
• la température T;
• la fréquence d’excitation f.
Le pendule est un système électromécanique résonnant. Des oscillations forcées sont appliquées
au système canne de mesure-échantillon à des fréquences inférieures à la fréquence de résonance
du système1 et suffisamment éloignées de celle-ci. Toutefois, la présence d’une fréquence propre
du système crée un fond de frottement intérieur parasite qui augmente à l’approche de la fréquence
de résonance et est responsable, en parallèle, d’une diminution du module apparent. Le frottement
intérieur des cermets est très faible à température ambiante et le module est constant en fonction
de la fréquence, il est donc possible de déterminer à la fois la forme du frottement intérieur parasite
FI0 et du module parasite G0.
Les valeurs de frottement intérieur reportées sur les graphiques correspondent aux valeurs brutes
de frottement intérieur mesurées à l’aide du pendule FIbrut, auxquelles est soustrait le fond parasite
FI0 en fonction de la fréquence:
(III.11)
La même technique est utilisée pour le module de cisaillement relatif Grel(T); le fond G0 en fonc-
tion de la fréquence est soustrait à la valeur mesurée à l’aide du pendule Gbrut(T). Toutefois, puis-
qu’il est impossible2 d’obtenir le module de cisaillement absolu et qu’il est plus intéressant de
connaître la variation plutôt que la valeur du module de cisaillement relatif, seules des valeurs nor-
malisées sont reportées sur les graphiques.
1. La fréquence de résonance du système canne de mesure-échantillon dans le cas d’échantillon cermets de
60 mm de long est d’environ 70 Hz.
2. Des mesures du module de cisaillement absolu effectuées à l’aide d’autres techniques expérimentales per-
mettraient en fait d’étalonner les courbes ainsi obtenues, mais ceci n’a pas été fait dans le cadre de ce tra-
vail.
FI T f,( ) FIbrut T f,( ) FI0 f( )–=
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Lors des mesures en fonction de la température, le module relatif est normalisé par rapport à
Grel(T0), le module relatif de l’échantillon brut de fabrication:
(III.12)
Lors des mesures en fonction de la fréquence, le module relatif est normalisé par rapport à sa valeur
à la fréquence maximale fmax (généralement 10 Hz):
(III.13)
3.2 Programme expérimental en frottement intérieur
L’objectif des mesures en frottement intérieur est de déterminer les différents phénomènes de re-
laxation anélastique qui interviennent dans les cermets. Dans ce but, il est nécessaire de révéler la
présence des composantes de frottement intérieur (pic ou fond), signatures des phénomènes de re-
laxation et d’en déterminer les paramètres (température, énergie d’activation, amplitude, temps de
relaxation, facteur d’élargissement).
Le programme expérimental commence systématiquement par des mesures à fréquence fixe en
fonction de la température afin d’obtenir une vue d’ensemble du spectre du matériau étudié. Gé-
néralement, plusieurs spectres en fonction de la température sont effectués pour mettre en évidence
une éventuelle évolution de la microstructure en fonction des recuits. Une fois les phénomènes ré-
vélés, leurs différents paramètres sont étudiés plus en détail au moyen d’études en fréquence à tem-
pérature fixe. Ces mesures permettent de déterminer les paramètres d’activation si les phénomènes
sont thermiquement activés.
La température maximale à laquelle des mesures sont possibles est théoriquement de 1600 K mais
dans le cas des cermets, la fixation des échantillons se desserre souvent à plus basse température
déjà, rendant les mesures au-dessus de 1460 K très difficiles. Afin d’éviter de trop grosses dilata-
tions thermiques sur les échantillons (risque de décrochage), l’échantillon une fois chauffé n’est
plus descendu au-dessous de 600 K. Le frottement intérieur étant très faible sur les cermets jusqu’à
700 K, aucune information n’est perdue. Les mesures en fréquence sont en général effectuées entre
1 mHz et 10 Hz et répétées tous les 20 K. Des paliers de 120 minutes sont effectués avant chaque
rampe en température ou avant chaque mesure isotherme en fonction de la fréquence pour permet-
tre une stabilisation thermique de la structure du matériau.
Le temps d’intégration pour la mesure de chaque point expérimental est de 60 s. Le nombre de pé-
riodes d’oscillation dépend donc de la fréquence. En dessous de 1/60 Hz, le temps d’intégration est
égal à une période d’oscillation de la contrainte. Cette limitation est introduite afin de restreindre
la durée des mesures.
3.3 Analyse des spectres de frottement intérieur
Les spectres de frottement intérieur bruts ne sont souvent pas directement exploitables. En effet, la
complexité des matériaux étudiés se traduit en frottement intérieur par la présence de nombreux
pics additionnés à un fond exponentiel. La superposition des pics et du fond masque certaines com-
Grel T f,( )
Grel T 0 f,( )
---------------------------
Gbrut T f,( ) G0 f( )–
Gbrut T 0 f,( ) G0 f( )–
---------------------------------------------------=
Grel T f,( )
Grel T f max,( )
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posantes lors de l’observation des mesures brutes. C’est pourquoi, il est nécessaire de procéder par
étape afin d’isoler les différentes composantes du frottement intérieur.
a) Spectres en température
Toutes les mesures de frottement intérieur en fonction de la température présentent une augmen-
tation importante du niveau de frottement intérieur à haute température. La montée du fond de frot-
tement intérieur à haute température FIB est souvent de type exponentiel [56] et peut s’exprimer
sous la forme suivante:
(III.14)
où A et B sont des paramètres empiriques. B correspond généralement à une énergie d’activation,
le plus souvent apparente.
La première étape dans l’analyse d’un spectre de frottement intérieur en température consiste à
soustraire un fond exponentiel afin de révéler la présence des pics. En reportant le logarithme du
frottement intérieur en fonction de l’inverse de la température, il apparaît que la partie haute tem-
pérature est bien rectiligne (figure III-10). La forme du fond de frottement intérieur haute tempé-
rature peut ainsi être déduite par régression linéaire sur cette partie de la courbe.
La soustraction aux points expérimentaux du fond exponentiel obtenu permet de dégager les pics
de frottement intérieur (figure III-11). Plusieurs pics apparaissent mais la superposition de ces pics
rend encore l’analyse difficile. Tous ces pics obéissant à des équations de Debye auxquelles sont
appliqués des facteurs d’élargissement (éq. (II.46)), une procédure d’ajustement de la courbe ob-
tenue par différents pics de Debye est mise au point. Cette procédure fonctionne sous le logiciel
Igor Pro et permet de choisir le nombre de pics utilisés pour l’ajustement ainsi que leurs paramètres
(amplitude, température, énergie d’activation et facteur d’élargissement). Il arrive que certains pics
ne représentent pas un phénomène de relaxation mais, par exemple, une transition de phase ou une
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transition magnétique1. La forme de ces pics n’étant le plus souvent pas connues, ils sont alors ap-
proximés par des pics de Debye élargis dont les quatre paramètres permettent un bon ajustement.
Dans pareil cas, les paramètres traditionnels des pics de Debye perdent leur signification physique.
Cette façon de faire a toutefois l’avantage de permettre la décomposition de spectres de frottement
intérieur qui contiennent un tel pic. La figure III-12 présente un agrandissement de la courbe de
frottement intérieur traitée sur la figure III-11 ainsi que les quatre pics nécessaire pour rendre
compte de la forme de la courbe de frottement intérieur mesurée. La suppression d’un de ces pics
ne permet plus l’ajustement précis d’une courbe calculée sur les points expérimentaux.
Il est évident que plus le nombre de pics utilisés est grand, meilleur est l’ajustement. Il faut cepen-
dant être extrêmement prudent dans l’emploi de la procédure d’ajustement afin d’éviter d’ajouter
des pics de Debye qui n’ont aucune justification physique. Pour définir le nombre correct de pics
en présence, de nombreuses mesures sur des échantillons de composition différente sont effec-
tuées, mettant en évidence à chaque fois un certain aspect du spectre de frottement intérieur.
Il faut remarquer que l’ajustement est bon jusqu’à une température relativement élevée (proche de
1300 K dans le cas de la figure III-12). Au-delà, la courbe calculée s’écarte des points expérimen-
taux. Afin de remédier à cette imprécision qui se traduit par une perte de l’information à haute tem-
pérature, une autre procédure est utilisée qui permet d’ajuster dans le même temps le fond
exponentiel et les pics de frottement intérieur. Cette procédure est utilisée avec comme conditions
initiales les résultats obtenus auparavant pour le fond et les pics. Un ajustement directement avec
cette procédure est à proscrire car il est impossible de placer correctement les pics sur la courbe de
frottement intérieur brute (ceux-ci sont masqués par le fond) et le programme risque de s’écarter
de la solution physique précédemment trouvée pour tendre vers une solution mathématiquement
meilleure.
1. C’est le cas du pic Pc, observé dans les matériaux de cette étude qui marque la transition magnétique du
cobalt.
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La figure III-13 présente une nouvelle décomposition du spectre de frottement intérieur obtenue
par ajustement simultané du fond et des pics. La forme globale des pics P0γ à P3 ne change guère.
Toutefois, un pic supplémentaire (P4) est nécessaire à haute température pour permettre une bonne
correspondance entre les points expérimentaux et la somme des composantes calculée. Cette fois,
l’ajustement est excellent sur toute la gamme de température étudiée.
b) Spectres en fréquence
Les spectres de frottement intérieur en fonction de la fréquence à diverses températures présentent,
en représentation logarithmique, une partie linéaire à basse fréquence (figure III-14). Les pentes de
ces droites sont relativement identiques mais leur valeur à une fréquence donnée diminue avec la
température. Ces droites sont assimilées à un fond de frottement intérieur FIB, thermiquement ac-
tivé puisqu’il dépend de la température, qui peut s’exprimer de la façon suivante:
(III.15)
où A(T) et α(T) dépendent de la température et f est la fréquence d’excitation. Ce fond de frotte-
ment intérieur, observé à haute température, est souvent attribué au mouvement irréversible des
dislocations [57].
Une fois le fond de frottement intérieur déterminé, il est possible de le soustraire aux mesures ex-
périmentales afin de mettre en évidence les autres composantes de frottement intérieur. Une pro-
cédure d’ajustement des données expérimentales par des pics de Debye est développée, comme
dans le cas des mesures en fonction de la température. Celle-ci permet de choisir le nombre de pics
ainsi que les caractéristiques de chacun d’entre eux (amplitude, fréquence et facteur d’élargisse-
ment). Une autre procédure qui ajuste dans le même temps le fond de frottement intérieur et les
pics de Debye est également mise au point mais celle-ci n’est que très peu utilisée car les résultats
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obtenus avec cette méthode tendent généralement vers une solution mathématiquement meilleure
mais qui fait perdre tout sens physique.
La figure III-15 présente la décomposition en trois pics de Debye des mesures de frottement inté-
rieur d’un échantillon Ti70W30Co6 à 1240 K. Cette décomposition peut paraître arbitraire mais
elle s’appuie sur de nombreuses autres mesures qui tendent à démontrer la présence de chacun de
ces pics. La courbe des résidus montre que l’ajustement par des pics de Debye donne de bons ré-
sultats près des maxima des pics. A plus basse fréquence, les résultats des traitements effectués ne
sont plus très corrects. Ceci s’explique principalement par la dispersion observée sur les mesures
effectuées à basse fréquence où le nombre d’oscillations prises en compte est relativement faible.
Des mesures en fonction de la fréquence sont généralement effectuées tous les 20 K. Tous les pics
observés lors de telles mesures voient la fréquence de leur maximum augmenter de manière ré-
gulière avec la température, révélant ainsi leur caractère thermiquement activé. Sur un diagramme
d’Arrhenius qui reporte la fréquence d’un pic en fonction de l’inverse de la température (éq.
(II.42)), un pic thermiquement activé est représenté par une droite dont la pente est caractéristique
de l’énergie d’activation et l’ordonnée à l’origine donne la fréquence d’attaque. Les résultats ob-
tenus pour un échantillon Ti70W30Co6 sont reportés dans la figure III-16. Il est à noter que les
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noms donnés aux pics correspondent à ceux indiqués sur la figure III-15. Le pic P0γ n’a pas pu être
mesuré lors des mesures en fonction de la fréquence et n’est ainsi pas représenté sur la
figure III-16. A 1000 K, seul le pic P1 est visible lors des mesures en fréquence. A plus haute tem-
pérature (dès 1060 K), un second pic, P2, apparaît sur le spectre en fréquence. Dès 1100 K, le maxi-
mum du premier pic observé sort de la gamme de mesure du pendule (> 10 Hz) et la procédure
d’ajustement n’est plus capable d’ajuster correctement ce pic, à cause du manque de points dans
les hautes fréquences. Toutefois, ce pic est toujours présent sur les spectres en fréquence avec une
amplitude non-négligeable et reste visible sur une large plage de température. En particulier, il est
encore bien présent sur le spectre à 1240 K (figure III-15). Il est ainsi obligatoire d’imposer la fré-
quence de ce pic lors de la procédure d’ajustement pour des températures supérieures à 1080 K de
façon à ce que les couples température-fréquence de ce pic continuent à s’aligner sur la droite pré-
cédemment obtenue. Ces points forcés ne sont pas représentés sur le graphique car ils ne servent
qu’à ajuster correctement les autres pics et ne peuvent être considérés comme des points expéri-
mentaux.
4. Microscopie électronique
Afin d’interpréter les résultats obtenus à l’aide des techniques expérimentales précédemment dé-
crites (flexion trois points et frottement intérieur) et de les relier aux mécanismes microscopiques
responsables de la déformation, il est nécessaire de connaître la structure et la microstructure des
matériaux étudiés ainsi que leur évolution au cours des mesures. Dans ce but, la microscopie élec-
tronique à balayage et à transmission permet des observations directes des matériaux.
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pour un échantillon Ti70W30Co6.
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4.1 Microscopie électronique à balayage et à transmission
La microscopie à balayage est effectuée soit sur un microscope Philips XL30, soit sur un
JEOL-JSM-6300F pour les observations conventionnelles. Les électrons secondaires sont utilisés
sur ces deux microscopes à émission de champ. Le Philips XL30 est également utilisé pour des
analyses chimiques avec un spectromètre à rayons X à dispersion d’énergie (EDS) avec une ten-
sion plus élevée (15 kV au lieu de 5 kV pour les observations conventionnelles).
Des observations en microscopie à transmission traditionnelle sont effectuées à l’aide d’un micros-
cope Philips EM430 travaillant avec une tension d’accélération de 300 kV. Des mesures analyti-
ques EDS sont également effectuées sur ce microscope ainsi que sur un Philips CM20 et sur un
Hitachi HF2000FEG. Ces deux derniers microscopes travaillent sous une tension de 200 kV. Les
observations en microscopie haute résolution sont effectuées sur un microscope Philips CM300 de
résolution nominale 1.4 Å (point to point) et de tension 300 kV.
4.2 Préparation des échantillons
Les échantillons observés en microscopie à balayage sont découpés à l’électro-érosion puis polis,
tout d’abord sur des disques diamantés (lubrifiés à l’eau), puis à l’aide de pâtes diamantées jusqu’à
un grain de 1 µm en utilisant un lubrifiant à base d’alcool. En effet, l’utilisation de l’eau dans la
phase terminale du polissage oxyde et attaque le cobalt qui apparaît alors creusé sur les images de
microscopie.
Les échantillons de microscopie à transmission sont découpés en fines lames de 300 µm par
électro-érosion. Des carottages sont effectués afin d’obtenir des échantillons circulaires de 2.3 mm
ou 3 mm de diamètre (selon le microscope à utiliser). Leur épaisseur est ensuite réduite à 60 µm
par polissage au moyen de pâte diamantée avant l’amincissement final, effectué par bombardement
ionique sur les deux faces.
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CHAPITRE IV RÉSULTATS DE FLEXION TROIS 
POINTS
Dans la première partie de ce chapitre, la majorité des résultats obtenus en flexion trois points por-
tent sur les cermets mixtes. Toutefois, à titre de référence, des mesures des paramètres d’activation
du fluage sont également effectuées sur des cermets TiCN à liant cobalt. La seconde partie présente
une étude de la ténacité à haute température de cermets mixtes en fonction de la présence ou non
d’une zone enrichie en cobalt en surface.
1. Déformation des éprouvettes de cermets mixtes TiCN-WC-Mo-Co
Les quatre nuances de cermets mixtes étudiées dans le cadre de ce travail sont analysées par des
essais de flexion trois points. Deux techniques expérimentales sont principalement utilisées.
•Les essais de déformation à vitesse imposée mettent en évidence les effets de la composition et
le rôle du liant sur les propriétés mécaniques des cermets. Une mesure de la ténacité KIC est
également développée à partir d’essais à vitesse imposée.
•Les essais de fluage permettent la mesure des paramètres d’activation du fluage grâce à une mé-
thode de mesure par sauts de température.
1.1 Essais de déformation à vitesse imposée
Des essais de déformation en flexion trois points sont effectués à une vitesse imposée de 1 µm/s
(i.e.  s-1) sur les quatre nuances de cermets mixtes. La figure IV-1 reporte les cour-
bes contrainte-déformation obtenues à différentes températures pour les nuances à majorité de
TiCN alors que la figure IV-2 présente les résultats obtenus pour les nuances à majorité de WC. La
borne inférieure de la plage de température explorée correspond à l’apparition de la plasticité dans
ces matériaux. La limite supérieure est fixée par l’appareillage de mesure. La gamme de tempéra-
ture ainsi définie correspond bien au domaine d’utilisation potentielle de ces matériaux pour des
outils de coupe.
L’analyse de ces mesures montre qu’une augmentation du taux de cobalt provoque une diminution
de la contrainte d’écoulement ainsi qu’une augmentation de la déformation à la rupture. La con-
ε˙ 1.5 10 5–⋅=
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trainte d’écoulement diminue également avec une augmentation de la température. La déformation
à la rupture tend à augmenter avec la température mais il s’agit plutôt d’une tendance générale car
quelques exceptions sont à relever pour les nuances à majorité de TiCN (figure IV-1).
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Figure IV-1 : Essais de flexion trois points à vitesse imposée à 1173 K, 1273 K, 1373 K et 1473 K de cermets
mixtes à majorité de TiCN pour deux taux de cobalt différents (6% vol. et 18% vol.).
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Figure IV-2 : Essais de flexion trois points à vitesse imposée à 1173 K, 1273 K, 1373 K et 1473 K de cermets
mixtes à majorité de WC pour deux taux de cobalt différents (6% vol. et 18% vol.).
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Les figures IV-3 et IV-4 présentent l’évolution en fonction de la température des courbes contrain-
te-déformation d’un pur carbure cémenté WC-Co à un pur cermet TiCN-Co en passant par deux
nuances de cermets mixtes TiCN-WC-Co. La figure IV-3 compare des matériaux avec 6% vol. de
cobalt alors que la figure IV-4 reporte les résultats de matériaux contenant 18% vol. de cobalt.
A 1173 K, les quatre matériaux à bas taux de cobalt sont relativement équivalents: la plasticité ap-
paraît mais la déformation plastique reste limitée et les contraintes d’écoulement sont comparables
(figure IV-3a). Le WC-Co, qui possède le module élastique le plus élevé, présente une déformation
plastique à la rupture plus importante que les autres nuances1. Ceci s’explique par la ténacité im-
portante de ce composite. En augmentant la température, une différence de comportement entre les
matériaux à majorité de TiCN et ceux à majorité de WC apparaît (figure IV-3c et d). Les matériaux
1. La déformation à la rupture est équivalente pour toutes les nuances mais la déformation plastique est plus
importante pour le WC-Co car le module élastique (la pente à l’origine) est plus grand.
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Figure IV-3 : Essais de flexion trois points à vitesse imposée à 1173 K, 1273 K, 1373 K et 1473 K de diffé-
rents métaux durs contenant tous 6% vol. de cobalt.
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à majorité de TiCN présentent une contrainte d’écoulement beaucoup plus élevée que ceux à ma-
jorité de WC mais également une déformation à la rupture beaucoup plus faible. Il est intéressant
de constater que, à haute température, l’ajout d’une petite quantité de WC à un pur cermet Ti-
CN-Co (Ti70W30Co6) augmente la contrainte d’écoulement et diminue la déformation à la ruptu-
re. Le même comportement est observé en ajoutant une petite quantité de TiCN à un pur carbure
cémenté WC-Co (figure IV-3c et d).
Dans le cas des matériaux à haut taux de cobalt, une évolution régulière des courbes contrainte-dé-
formation est observée entre un pur cermet TiCN-Co et un pur carbure cémenté WC-Co. Une aug-
mentation de la proportion de WC se traduit par une diminution de la contrainte d’écoulement et
par une augmentation de la déformation à la rupture à toutes les températures. L’augmentation de
la contrainte d’écoulement due à un faible ajout de WC dans un matériau à majorité TiCN constaté
dans les matériaux à bas taux de cobalt n’existe pas pour ceux à haut taux de cobalt. En revanche,
l’adjonction de TiCN dans un carbure cémenté WC-Co augmente de manière considérable la con-
trainte d’écoulement.
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Figure IV-4 : Essais de flexion trois points à vitesse imposée à 1173 K, 1273 K, 1373 K et 1473 K de diffé-
rents métaux durs contenant tous 18% vol. de cobalt.
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1.2 Effet de la suppression du liant métallique
Des essais de déformation sont effectués sur des échantillons dont le liant métallique a été attaqué
chimiquement. Les résultats ne sont présentés que pour des échantillons de nuances à bas taux de
cobalt car les échantillons avec un haut taux de cobalt s’effritent pendant l’attaque chimique. La
figure IV-5 présente la comparaison entre un cermet complet Ti70W30Co6 et le squelette carbu-
re-carbonitrure associé dans deux domaines de température. A 1273 K, le squelette carbure-carbo-
nitrure présente une contrainte d’écoulement plus faible que le cermet complet alors qu’à 1473 K,
cette tendance s’inverse. Dans les deux cas, le squelette présente une déformation plastique plus
faible que le matériau complet.
Dans le cas des matériaux avec une majorité de grains de carbure de tungstène (Ti30W70Co6), le
même comportement est observé. La transition entre le domaine basse température, où le squelette
carbure-carbonitrure possède une contrainte d’écoulement plus faible que le cermet complet, et le
domaine haute température, où une inversion de comportement se produit, s’effectue à une tempé-
rature plus basse (figure IV-6). La transition a lieu entre 1173 K et 1273 K alors qu’elle se déroule
entre 1273 K et 1473 K pour les matériaux à majorité TiCN.
1.3 Mesures des paramètres d’activation de cermets mixtes
Les énergies d’activation sont mesurées à partir de la variation de la vitesse de fluage  pendant
un saut de température de 25 K en accord avec l’équation (III.6). Le domaine de température ex-
ploré commence à 1500 K, température à laquelle le fluage est aisé pour tous les matériaux. Les
mesures sont possibles jusqu’à environ 1000 K. A cette température, les échantillons deviennent
trop fragiles et cassent rapidement. Une contrainte de 50 MPa est appliquée à 1500 K et est aug-
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Figure IV-5 : Essais de flexion trois points à vitesse imposée à 1273 K et 1473 K de cermets complets
Ti70W30Co6 et de squelettes carbure-carbonitrure associés. Une inversion de comportement est observée sui-
vant le domaine de température.
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mentée quand la température est diminuée afin de conserver une vitesse de fluage mesurable. Cette
variation de la contrainte n’influence pas les résultats. En effet, des essais de fluage effectués à la
même température avec des niveaux de contraintes différents donnent les mêmes résultats et prou-
vent ainsi que les valeurs d’énergies d’activation mesurées sont indépendantes de la contrainte ap-
pliquée.
La figure IV-7 reporte les mesures d’énergies d’activation entre 1000 K et 1500 K des différents
cermets mixtes étudiés. La nuance Ti70W30Co6 devient trop fragile en dessous de 1125 K pour
être mesurée (figure IV-7a). Toutes les nuances présentent un plateau aux environs de 2 eV dans
la partie basse température du domaine observé (entre 1000 K et 1100 K-1300 K). Au-dessus de
ce domaine, l’énergie d’activation augmente continuellement. Pour les nuances à bas taux de co-
balt, cette augmentation est plus rapide et débute à plus basse température; l’énergie d’activation
semble marquer des paliers (figure IV-7a et b). Dans tous les cas, les énergies d’activation
mesurées atteignent des valeurs proches de 8 eV à 1500 K.
1.4 Mesures des paramètres d’activation de cermets TiCN-Mo-Co
Feusier a étudié la déformation de cermets TiCN-Mo-Co [28]. Les principaux résultats sont résu-
més au paragraphe II.2.2.b). Toutefois, des mesures complémentaires d’énergies d’activation de
cermets TiCN à liant cobalt sont présentées dans ce paragraphe dans le but de les comparer avec
les mesures effectuées sur des cermets mixtes. La comparaison de ces énergies avec celles
mesurées par Viatte [48] pour des cermets à liant nickel n’est pas possible car la méthode de me-
sure utilisée n’est pas la même.
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Figure IV-6 : Essais de flexion trois points à vitesse imposée à 1173 K et 1273 K de cermets complets
Ti30W70Co6 et de squelettes carbure-carbonitrure associés. Une inversion de comportement est observée sui-
vant le domaine de température.
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Le domaine de température exploré commence à 1500 K et finit à 1000 K ou 1200 K selon la nuan-
ce étudiée. Comme dans le cas des cermets mixtes, une contrainte de 50 MPa est appliquée à
1500 K et est augmentée lorsque la température est diminuée afin de garantir une vitesse de fluage
mesurable. A nouveau, des essais sous différents niveaux de contrainte n’ont pas montré de dé-
pendance des valeurs d’énergies d’activation avec la contrainte.
Les résultats obtenus pour quatre nuances de cermets TiC0.7N0.3-Mo2C-Co avec des taux de cobalt
et de carbure de molybdène variables sont reportés sur la figure IV-8. Deux niveaux d’énergie
d’activation distincts apparaissent: l’un, au-dessus de 1200 K, aux environs de 5-8 eV et l’autre,
au-dessous de 1200 K, aux environs de 2 eV. Pour trois des quatre nuances, le niveau supérieur se
divise en deux sous-niveaux (figure IV-8a, c et d) plus ou moins clairement définis. Aucune valeur
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Figure IV-7 : Niveaux d’énergies d’activation mesurés sur des cermets mixtes entre 1000 K et 1500 K. Les
nuances à majorité de TiCN se situent sur la gauche et celles à majorité de WC sur la droite. Les échantillons
à bas taux de cobalt figurent en haut et ceux à haut taux de cobalt, en bas.
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d’énergie d’activation ne peut être mesurée au-dessous de 1200 K pour la nuance TiMo3Co6
(figure IV-8c) car les échantillons de cette nuance sont trop fragiles pour supporter les contraintes
élevées nécessaires à leur déformation à ces températures.
Les énergies d’activation apparentes de fluage sont également mesurées pour les squelettes carbo-
nitrure dont le liant cobalt a été attaqué. Aucun résultat de squelette ne figure pour la nuance avec
un haut taux de cobalt (figure IV-8b) car il n’est pas possible d’obtenir des squelettes carbonitrure
de cette nuance pour la flexion trois points. En effet, les arêtes de ces échantillons s’effritent pen-
dant l’attaque chimique du liant. Les essais de fluage sont effectués depuis 1500 K jusqu’à la tem-
pérature à laquelle la vitesse de fluage est trop faible pour être mesurée. En dessous de cette
température, les échantillons sont fragiles et cassent trop vite pour permettre des mesures. Ainsi un
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Figure IV-8 : Niveaux d’énergies d’activation mesurés sur des échantillons TiC0.7N0.3-Mo2C-Co entre
1000 K et 1500 K. Deux niveaux très différents sont observés (2 eV et 5-7 eV), séparés par une température de
transition aux environs de 1200 K.
Résultats de Flexion trois points
65
domaine de température entre 1300 K et 1500 K est exploré pour les échantillons avec un taux
moyen ou élevé de molybdène. Ce domaine est limité entre 1450 K et 1500 K pour les échantillons
à bas taux de molybdène. Une contrainte de 40 MPa est appliquée à 1500 K et est ensuite aug-
mentée lorsque la température est diminuée. Ces conditions expérimentales, proches de celles uti-
lisées pour les cermets complets, permettent une comparaison des énergies apparentes d’activation
des cermets avec celles de leur squelette associé.
2. Mesure de la ténacité KIC de cermets mixtes
La méthode de mesure macroscopique de la ténacité KIC décrite précédemment (§ III.2.5) est ap-
pliquée ici sur des échantillons avec et sans zone enrichie en cobalt sur lesquels des couches CVD
d’épaisseurs différentes sont déposées. Cette étude vise à démontrer l’effet positif de la présence
d’une zone enrichie sur la ténacité à la température d’utilisation des outils de coupe (1000 K). Cette
température est celle où l’effet de la ténacité due au liant cobalt est le plus fort. Les mesures portent
sur une seule nuance, choisie pour sa similitude avec des variétés industrielles et qui développe fa-
cilement une zone enrichie durant le frittage: Ti30W70Co18. Le tableau IV-1 reporte les résultats
des mesures d’épaisseur de couches et de contraintes à la rupture correspondantes. L’exposant de
Weibull, m, caractérise la dispersion des valeurs de la contrainte à la rupture. Une valeur élevée de
m est associée à une faible dispersion [55].
Les valeurs les plus petites de l’exposant m (plus grande dispersion de la contrainte à la rupture)
sont obtenues pour les échantillons avec une zone enrichie. Les valeurs de m des échantillons sans
zone enrichie sont extrêmement élevées, garantissant une très faible dispersion de la contrainte à
la rupture. La valeur de l’exposant m n’est pas donnée pour les échantillons sans couche CVD
(épaisseur de la couche = 0 µm) car aucune statistique n’est effectuée sur ces échantillons. La rec-
tification de la surface lors de l’élaboration des échantillons garantit un bon état de surface (ce qui
Tableau IV-1 : Caractéristiques des échantillons cermets recouverts d’une couche CVD (présence
d’une zone enrichie et épaisseur de la couche CVD) et résultats de la statistique de Weibull (exposant de
Weibull et contrainte moyenne à la rupture). Les échantillons sont groupés par épaisseur de couche
CVD.
zone enrichie en 
cobalt
épaisseur de la 
couche [µm] m σrupt [MPa]
1 avec 0 - 1626
2 sans 0 - 1585
3 avec 5.2 ± 0.5 10.4 1545
4 sans 4.8 ± 0.5 45.0 1061
5 avec 10.3 ± 1 6.2 1085
6 sans 8.4 ± 1 35.4 883
7 avec 25.6 ± 2 10.6 890
8 sans 23.0 ± 2 19.7 744
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n’est pas forcément le cas pour les échantillons recouverts en CVD) et une seule mesure est ainsi
suffisamment représentative. La faible quantité d’échantillons de ce type à disposition a motivé ce
choix. La figure IV-9 présente les courbes de statistique de Weibull obtenues pour des échantillons
avec et sans zone enrichie, recouverts de couches CVD d’environ 5 µm d’épaisseur.
(a) (b)1.0
0.8
0.6
0.4
0.2
0.0
Pr
ob
ab
ili
té
 
de
 ru
pt
ur
e
18001600140012001000
σrupt [MPa]
σr = 1545 MPa
m = 10.4
avec zone enrichie
1.0
0.8
0.6
0.4
0.2
0.0
Pr
ob
ab
ili
té
 
de
 ru
pt
ur
e
140012001000800600
σrupt [MPa]
σr = 1061 MPa
m = 45
sans zone enrichie
Figure IV-9 : Statistique de Weibull effectuée sur des échantillons (a) avec une zone enrichie en cobalt et (b)
sans zone enrichie en cobalt, pour une épaisseur de couche d’environ 5 µm. Une dispersion plus faible (carac-
térisée par un exposant m élevé) est observée pour les échantillons sans zone enrichie en cobalt. La présence
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Résultats de Flexion trois points
67
La contrainte à la rupture augmente considérablement avec la présence d’une zone enrichie en co-
balt pour une épaisseur de couche donnée. Malgré une dispersion plus grande, l’amélioration est
significative. Ainsi, pour une épaisseur de couche de 5 µm environ, les éprouvettes sans zone en-
richie ont toutes cassé à 1100 MPa alors qu’à cette même contrainte, la probabilité de rupture des
échantillons avec une zone enrichie est quasiment nulle (figure IV-9).
L’épaisseur de la couche est reportée en fonction du carré de l’inverse de la contrainte à la rupture
sur la figure IV-10 comme suggéré par l’équation (III.9). Les points obtenus pour les échantillons
avec et sans zone enrichie sont à chaque fois approximés par une droite. Les valeurs du facteur KIC
sont calculées à partir des pentes de ces droites et les ordonnées à l’origine fournissent les tailles
des zones plastiques ds. Les échantillons avec une zone enrichie en cobalt présentent une valeur de
KIC plus élevée (10.1 MPa·m1/2) que les échantillons sans zone enrichie (7.9 MPa·m1/2). La pré-
sence d’une zone enrichie de seulement 40 µm augmente considérablement la ténacité du matériau
à 1000 K. La taille de la zone plastique ds ne varie pas suivant la présence ou non de la zone enri-
chie (8.4 µm).
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CHAPITRE V RÉSULTATS DE FROTTEMENT 
INTÉRIEUR
L’analyse des spectres de frottement intérieur de matériaux aussi complexes que les cermets mixtes
nécessite la compréhension des matériaux plus simples qui les composent. Des mesures, complé-
mentaires aux résultats connus déjà présentés sur des métaux durs élémentaires (§ II.3.2), figurent
dans la première partie de ce chapitre. Les résultats en frottement intérieur obtenus sur des cermets
mixtes sont ensuite présentés. A la fin de ce chapitre, un paragraphe est consacré à l’analyse d’un
pic de frottement intérieur à haute température présent dans tous les métaux durs.
1. Résultats de frottement intérieur sur les carbures cémentés WC-Co
Les études approfondies en frottement intérieur sur les carbures cémentés effectuées par Ammann
[31,32,34] et Gardon [33] sont résumées au paragraphe II.3.2.a). Le pendule Lyra, utilisé dans le
présent travail, permet d’atteindre des températures plus élevées que les précédentes études. L’uti-
lisation d’un pendule forcé permet en outre une spectroscopie avec des balayages en fréquence. De
plus, des moyens d’analyse informatiques ont été développés, permettant une meilleure dé-
composition des spectres de frottement intérieur. Les conclusions élaborées dans ce travail diffè-
rent quelque peu de celles obtenues par les auteurs précités.
1.1 Influence de la température de recuit sur le spectre d’un échantillon WC-Co
Les résultats d’Ammann et Gardon mettent en lumière une forte dépendance du spectre de frotte-
ment intérieur du WC-Co avec la température à laquelle l’échantillon est recuit. Une étude systé-
matique est conduite sur un échantillon WC - 18% vol. Co: le programme expérimental est
constitué de montées en température successives depuis 600 K en augmentant à chaque fois la tem-
pérature maximale. La première montée s’arrête à 1000 K puis la température maximale atteinte à
la fin de chaque montée en température est augmentée de 25 K à chaque cycle. Après chaque mon-
tée, l’échantillon est ramené à 600 K. Toutes les rampes en température sont effectuées à une vi-
tesse de 1 K/min. Il est à préciser que la toute première montée en température d’un échantillon
brut de frittage diffère des mesures suivantes. Ce phénomène, déjà décrit par Ammann [34], n’est
pas rapporté ici. Le frottement intérieur en dessous de 1000 K est plus bas que lors des mesures
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suivantes. Un recuit à 1000 K stabilise le comportement des échantillons et les résultats sont pré-
sentés à partir de ce recuit.
La figure V-1 présente un résumé des mesures décrites ci-dessus. Seules sont reportées les montées
en température présentant une évolution caractéristique par rapport aux précédentes. Ainsi, tant
que l’échantillon est maintenu à une température inférieure à 1150 K, l’échantillon se comporte
comme sur la courbe A: un pic semble présent aux environs de 850 K, suivi par une montée du
fond. Plus l’échantillon est recuit à haute température, plus l’amplitude de ce pic diminue
(courbe B puis C). Par ailleurs, un pic à plus haute température (1170 K) apparaît lorsque les me-
sures dépassent cette température. Dès que la température de 1300 K est atteinte (courbe D qui est
masquée à haute température par la courbe E), le pic basse température disparaît complètement,
l’amplitude du fond diminue fortement et le pic à 1170 K n’est plus aussi évident. Un pic vers
1100 K semble apparaître. Après la courbe D, un recuit de 72 heures à 1000 K est effectué. Ce re-
cuit a pour effet de recréer un pic à une température proche de 1000 K (courbe E) sans pour autant
atteindre l’amplitude du pic à 850 K observé lors des premières montées en dessous de 1150 K.
Sur la courbe E, une rupture de pente intervient à 1050 K et le frottement intérieur se calque sur la
partie haute température déjà mesurée sur la courbe D. Le recuit à haute température à l’issue de
la courbe E (2 heures à 1500 K) ramène l’échantillon dans le même état que celui associé à la
courbe D (courbe F).
En résumé, trois états stables sont mis en évidence par ces mesures. Un premier état semble carac-
térisé en frottement intérieur par un pic1 à 850 K et un fond à plus haute température (courbe A).
Cet état est stable tant que la température de l’échantillon ne dépasse pas 1150 K. Au cours de re-
1. Ce pic sera nommé P0β dans la suite de ce travail.
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Figure V-1 : Evolution du frottement intérieur lors de montées en température successives pour un échantillon
WC - 18% vol. Co. Les courbes A, B, C, D, E et F s’arrêtent respectivement à 1150 K, 1200 K, 1275 K,
1400 K, 1500 K et 1000 K. La courbe D est masquée à haute température par la courbe E.
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cuits entre 1150 K et 1300 K, l’amplitude du pic à 850 K diminue progressivement. Une fois la
température de 1300 K atteinte, le spectre de frottement intérieur dépend de l’état de recuit. Après
un recuit à 1000 K, l’échantillon présente un pic1 à une température proche de 1000 K (courbe E).
Si l’échantillon est recuit à une température supérieure à 1200 K, le pic à 1000 K disparaît mais un
pic2 à 1100 K est présent.
1.2 Mesures de frottement intérieur sur un squelette carbure WC
Des mesures en frottement intérieur sur un squelette carbure WC dont le cobalt a été attaqué chi-
miquement sont reportées sur la figure V-2. Aucun des pics précédemment observés sur un
WC-Co complet n’est visible sur le spectre du squelette carbure. En revanche, un nouveau pic aux
environs de 1230 K apparaît3, suivi par une montée du fond de frottement intérieur (courbe A’). Ce
pic, jamais observé dans le spectre du matériau complet, disparaît lors d’une seconde montée en
température à 1300 K (courbe B’).
1. Ce pic sera nommé P1’ dans la suite de ce travail.
2. Ce pic sera nommé P1 dans la suite de ce travail.
3. Ce pic sera nommé P0α dans la suite de ce travail.
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Figure V-2 : Spectre de frottement intérieur d’un échantillon WC - 18% vol. Co complet et du squelette car-
bure associé. Les courbes A, D et E, relatives au matériau complet, sont les mêmes que celles de la figure V-1.
Les courbes A’ et B’ représentent respectivement la première et la seconde montée à 1300 K d’un squelette car-
bure.
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1.3 Mesures en fonction de la fréquence
Les mesures de frottement intérieur en fonction de la fréquence mettent en évidence les pics ob-
servés lors des mesures en fonction de la température qui sont thermiquement activés. Quelques
mesures effectuées entre 1040 K et 1220 K sont reportées à la figure V-3 à titre d’exemple. Dans
cette gamme de températures, un seul pic (nommé pic P1 par la suite) est observable. Le déplace-
ment en fréquence du maximum du pic avec la température montre que ce pic est activé thermi-
quement.
Pour chaque mesure à une température fixe, la fréquence du pic est relevée et reportée dans le dia-
gramme d’Arrhenius de la figure V-4. Si un pic est thermiquement activé, les points correspon-
dants sont alignés et la pente de la droite ainsi obtenue donne l’énergie d’activation du pic alors
que l’ordonnée à l’origine fournit la fréquence d’attaque. Trois pics ressortent de cette analyse à
des températures respectives de 810 K, 1140 K et 1420 K pour une fréquence de 1 Hz.
Le premier pic à 810 K correspond à celui observé lors des premières montées en température en
dessous de 1150 K et dont l’amplitude diminue suite à des recuits à plus haute température. Ce pic
(a) 1040 K (b) 1100 K
(c) 1160 K (d) 1220 K
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Figure V-3 : Traitement des spectres de frottement intérieur en fonction de la fréquence entre 1040 K et
1220 K pour un échantillon de WC-Co. Seul le pic P1 est visible dans cette gamme de température.
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sera nommé P0β; l’indice β rappelant l’appartenance de ce pic à la phase métallique liante β puis-
qu’il ne figure pas dans le spectre du squelette carbure. Tout comme lors des mesures en fonction
de la température, ce pic, observé en fréquence, disparaît après un recuit à 1300 K. Son énergie
d’activation de 2.7 eV est apparente car sa fréquence d’attaque (3·1017 s-1) est largement supérieu-
re à la fréquence de Debye (1013 s-1).
Le deuxième pic observé en fréquence, nommé P1, correspond au pic observé en température sur
la courbe D de la figure V-1 aux environs de 1100 K. Ce pic, avec une énergie d’activation de
2.5 eV, est celui étudié par Ammann dans sa thèse [34]. Il est détecté sur une large plage de tem-
pérature.
Des investigations à des températures plus élevées que celles explorées par Ammann et Gardon
mettent en évidence la présence d’un troisième pic à haute température (1420 K à 1 Hz). Ce pic,
nommé pic P4 par analogie avec le pic découvert dans les cermets TiCN-Mo-Co dans le même do-
maine de température [28], possède une énergie d’activation de 4.4 eV. Le paragraphe V.4 regrou-
pe les résultats relatifs à ce pic observé dans tous les métaux durs.
Le pic observé uniquement dans le squelette carbure (figure V-2) n’a pas pu être mesuré en fré-
quence. Son caractère transitoire rend en effet sa caractérisation délicate. Ce pic sera nommé P0α;
l’indice α signifiant qu’il est présent dans le squelette carbure α. On observe ainsi que tous les pics
indicés P0 sont des pics transitoires, quelque soit le type de matériau auquel ils appartiennent (cer-
mets: P0γ (figure II-17) et carbures cémentés: P0α et P0β).
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2. Résultats de frottement intérieur sur les cermets TiCN-Mo-Ni
Pour mieux comprendre les mécanismes de déformation qui opèrent dans le squelette carbonitrure,
l’étude des cermets à liant nickel est intéressante dans le cadre de ce travail. En effet, la structure
coeur-coquille des grains de ce squelette est a priori indépendante du liant métallique utilisé
(§ II.1.4). En revanche, des différences au niveau des joints de grains pourraient exister. Des études
antérieures en frottement intérieur sur des cermets à liant nickel [48,58,59] ont montré un spectre
de frottement intérieur en fonction de la température contenant deux pics suivis d’un fond expo-
nentiel.
2.1 Mesures en fonction de la température
Des cermets à liant nickel TiC0.7N0.3 - 13% Mo2C - 6.65% Ni (% vol.), fabriqués avec la même
procédure que les cermets à liant cobalt, sont étudiés en frottement intérieur. Ces matériaux sont
les mêmes que ceux étudiés par Viatte [48]. L’exploration du spectre de frottement intérieur à plus
haute température que dans les études antérieures, couplé à l’emploi de nouvelles méthodes d’ana-
lyses, révèle un spectre composé de trois pics et d’un fond exponentiel. La figure V-5 présente la
décomposition en trois pics de Debye du spectre de frottement intérieur d’un cermet à liant nickel
après soustraction d’un fond exponentiel. La même analyse est présentée à la figure V-6 pour un
squelette carbonitrure obtenu par attaque chimique du liant métallique. Les trois pics observés dans
le matériau complet sont présents aux mêmes températures dans le squelette carbonitrure. Le pic
P1 possède quasiment la même amplitude alors que les pics P2 et P3 présentent une amplitude ré-
duite de moitié. Il est ainsi possible de conclure que tous les pics observés dans les cermets à liant
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nickel sont localisés dans le squelette carbonitrure. Les pics P2 et P3 sont toutefois influencés par
la présence de nickel dans le matériau complet.
Ces observations contredisent partiellement celles effectuées par Viatte [48] qui ne trouve que
deux pics dans le matériau complet (P1 et P2) et un seul dans le squelette carbonitrure (P1). Le pic
P3 n’est pas observé par Viatte car ses mesures ne dépassant pas 1250 K, le fond exponentiel sous-
trait est ajusté sur les flancs du pic P3, ce qui annule la présence de ce pic. Viatte a par ailleurs at-
tribué la présence du pic P2 à la phase métallique en déduisant par calcul le spectre du squelette
métallique. Cette façon de faire n’est pas correcte car elle ne tient pas compte d’une éventuelle di-
minution de l’amplitude d’un pic lors de la suppression du liant métallique. En effet, le pic P2 exis-
te certainement dans le squelette carbonitrure mais avec une amplitude plus faible.
2.2 Mesures en fonction de la fréquence
Des mesures en fonction de la fréquence sont effectuées dans le but de déterminer l’énergie d’ac-
tivation des pics thermiquement activés. Le pic P1 n’est clairement pas activé thermiquement (en
accord avec Viatte). La figure V-7 reporte le résultat des mesures effectuées entre 1100 K et
1220 K. Il est difficile de savoir si cette mesure caractérise le pic P2 seul (qui est dominant dans
ces matériaux) ou si elle englobe les pics P2 et P3 dans un seul pic élargi. L’énergie d’activation
relevée vaut 2.7 eV avec une fréquence d’attaque de 6·1012 s-1 et la température à 1 Hz, 1130 K.
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3. Résultats de frottement intérieur sur les cermets mixtes TiCN-WC-Mo-Co
Le mélange de deux systèmes (ici carbures cémentés et cermets) conduit à un spectre de frottement
intérieur dans lequel les caractéristiques de chacun des systèmes ainsi que des caractéristiques dues
au couplage de ces deux systèmes peuvent apparaître. La présence de nombreux pics dans les cer-
mets mixtes peut être sujette à discussion mais l’analyse présentée porte sur de nombreuses mesu-
res, mettant en évidence à chaque fois un aspect du spectre de frottement intérieur. Une analyse
directe des matériaux TiCN-WC-Mo-Co, sans aucune connaissance des systèmes plus simples qui
les composent, serait certainement impossible à cause de la complexité des spectres obtenus et de
la multitude de pics qui les composent. C’est pour cette raison que l’analyse des matériaux com-
plexes que sont les cermets mixtes prend pour point de départ les résultats obtenus sur les carbures
cémentés et les cermets.
3.1 Mesures en fonction de la température
La figure V-8 présente la décomposition en cinq pics et un fond du spectre de frottement intérieur
d’un échantillon de cermet mixte avec une majorité de TiCN et un faible taux de cobalt
(Ti70W30Co6). Seule la première montée en température est représentée ici mais la comparaison
avec les montées suivantes montre que le pic le plus bas en température, P0γ, diminue fortement
d’amplitude après un recuit à 1400 K. Cette caractéristique, couplée au fait que ce pic est mesuré
à une température de 980 K, montre qu’il s’agit d’un pic P0γ caractéristique des cermets à liant co-
balt, ce qui justifie l’emploi de l’indice γ. P2 diminue également mais de manière beaucoup moins
marquée alors que les autres pics restent relativement stables en amplitude et en température. Un
pic à haute température, P4, est partiellement visible. La présence de celui-ci est indispensable pour
une bonne correspondance à haute température entre les points expérimentaux et la somme des
composantes de frottement intérieur calculée.
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Le spectre en frottement intérieur d’un cermet mixte à majorité de WC et à bas taux de cobalt
(Ti30W70Co6) peut également se décomposer en cinq pics et un fond (figure V-9). Le pic le plus
bas en température, P0β, est toutefois présent à plus basse température que dans le cas du
Ti70W30Co6, son amplitude est beaucoup plus faible et il disparaît complètement après un recuit
à 1400 K. Il s’agit d’un pic de type carbure cémenté, localisé dans la phase liante, ce qui justifie
l’emploi de l’indice β. La température du pic P1 est en revanche plus élevée. Les autres pics (P2,
P3 et P4) restent comparables à ceux d’un échantillon à majorité TiCN avec toutefois quelques va-
riations d’amplitude alors que le fond de frottement intérieur est beaucoup plus important.
La figure V-10 présente les quatre pics et le fond utilisés pour décrire le spectre de frottement in-
térieur d’un échantillon à majorité de TiCN et avec un haut taux de cobalt (Ti70W30Co18). Le pic
P4, présent sur les échantillons à bas taux de cobalt, n’est plus visible pour cette nuance. Les ca-
ractéristiques des autres pics sont relativement proches de celles observées pour les pics de
l’échantillon à majorité de TiCN et à bas taux de cobalt, avec toutefois des amplitudes plus impor-
tantes. Ainsi, le pic P0γ présente les caractéristiques d’un pic transitoire observé dans les cermets
TiCN, ce qui explique l’emploi de l’indice γ. L’amplitude du pic P0γ diminue considérablement
après un recuit à 1400 K mais celui-ci ne disparaît pas totalement. La transition magnétique du co-
balt, couramment observée dans des métaux durs à liant cobalt [33,36], se remarque par la présence
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Figure V-8 : Spectre de frottement intérieur d’un échantillon Ti70W30Co6 lors de la première montée en tem-
pérature au-dessus de 1000 K. Les différentes composantes du frottement intérieur (pics et fond) sont repré-
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d’une discontinuité à 1160 K dans la courbe de frottement intérieur. Cette transition, qui se traduit
en frottement intérieur par un pic pointu, se superpose au pic P2, ce qui explique en partie l’ampli-
tude importante de P2. Le fond de frottement intérieur est plus important que pour les matériaux à
majorité de TiCN et à faible taux de cobalt sans toutefois atteindre celui des matériaux à majorité
de WC.
Le spectre d’un échantillon avec une majorité de WC et un haut taux de cobalt (Ti30W70Co18) est
représenté sur la figure V-11. Le pic le plus bas en température, P0β, disparaît complètement après
un recuit à 1400 K et est mesuré à une température de 890 K; il présente ainsi les mêmes caracté-
ristiques que le pic transitoire observé dans les carbures cémentés, ce qui explique l’emploi de l’in-
dice β. Les pics P0β et P1 de ce type d’échantillon possèdent une amplitude particulièrement
importante. Le pic P2 semble fortement influencé par la présence de la transition magnétique du
cobalt déjà observée pour l’autre échantillon avec un haut taux de cobalt (Ti70W30Co18); il est en
effet très pointu. De même que pour l’autre échantillon à haut taux de cobalt, le pic P4 n’est pas
visible lors des mesures en fonction de la température pour cet échantillon. Le fond de frottement
intérieur à haute température pour cet échantillon est le plus élevé des quatre nuances étudiées.
Les amplitudes et les températures des pics, mesurées sur les spectres en fonction de la températu-
re, des différents cermets mixtes (figures V-8 à V-11) sont résumées dans le tableau V-1. Les ré-
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Figure V-9 : Spectre de frottement intérieur d’un échantillon Ti30W70Co6 lors de la première montée en tem-
pérature au-dessus de 1000 K. Les différentes composantes du frottement intérieur (pics et fond) sont repré-
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sultats obtenus sur le pic P4 ne sont pas reportés. En effet, ce pic n’est pas observable lors de
mesures en température pour les nuances à haut taux de cobalt et les mesures effectuées pour les
nuances à bas taux de cobalt sont très imprécises car le maximum de ce pic se situe à une tempé-
rature supérieure à la plage de températures mesurées.
3.2 Mesures en fonction de la fréquence
Les mesures en fonctions de la fréquence sont effectuées pour caractériser les pics de frottement
intérieur mis en évidence lors des mesures préliminaires en fonction de la température. La fréquen-
ce du maximum de chaque pic est relevée à différentes températures puis reportée dans un dia-
gramme d’Arrhenius. Dans un tel diagramme, un pic thermiquement activé est représenté par une
droite dont la pente donne accès à l’énergie d’activation du pic et l’ordonnée à l’origine à la fré-
quence d’attaque. Tous les pics identifiés lors des mesures en fonction de la température sont ob-
servés au cours de mesures en fonction de la fréquence, à l’exception de la transition magnétique
du cobalt qui n’est pas activée thermiquement. Un exemple des résultats expérimentaux a été re-
porté à la figure III-16, page 54, pour la nuance Ti70W30Co6. Tous les pics ne sont pas visibles
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pour chaque nuance. La proximité de certains pics, couplée à une faible amplitude, crée des indé-
terminations lors de l’analyse des données. En particulier, les pics P2 et P3 sont confondus pour les
échantillons avec une majorité de WC. Le pic P0 (P0β ou P0γ) peut également être observé mais la
détermination de son énergie d’activation n’est possible que dans le cas de la nuance
Ti30W70Co18. Les mesures de l’énergie d’activation, de la fréquence d’attaque ainsi que de la
température des pics à 1 Hz sont regroupées dans le tableau V-2 pour toutes les nuances.
3.3 Effet de la zone enrichie en cobalt et des couches CVD
Les effets de la présence d’une zone enrichie en cobalt et/ou d’une couche de recouvrement CVD
à la surface des échantillons sont étudiés sur des tiges minces Ti30W70Co18. Aucune nouvelle
composante de frottement intérieur n’est due à la présence d’une zone enrichie ou d’une couche de
recouvrement ou d’un couplage entre ces zones. En revanche, certaines des composantes existantes
sont influencées par ces modifications de la structure des échantillons.
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Figure V-11 : Spectre de frottement intérieur d’un échantillon Ti30W70Co18 lors de la première montée en
température au-dessus de 1000 K. Les différentes composantes du frottement intérieur (pics et fond) sont repré-
sentées. Dans l’encadré, figure le décrochement caractéristique déjà observé pour un échantillon
Ti70W30Co18 aux environs de 1160 K.
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a) Effets de la zone enrichie en cobalt
Les spectres de frottement intérieur lors d’une deuxième montée en température au-dessus de
1300 K d’un échantillon homogène et d’un échantillon avec une zone enrichie en cobalt en surface
sont présentés à la figure V-12 (courbes en noir).
Lors de la décomposition de ces spectres en pic de Debye, l’échantillon avec une zone enrichie en
surface présente à la première montée en température (non représentée ici) un spectre relativement
semblable à celui d’un matériau identique sans zone enrichie (figure V-11). En revanche, lors de
la deuxième montée en température (figure V-12), un pic P0γ succède au pic P0β traditionnelle-
ment observé dans les cermets mixtes à majorité de WC. Ce pic possède la même température que
celui observé dans les cermets TiCN à liant cobalt (940 K) mais il se stabilise avec les recuits au
lieu de disparaître.
Par ailleurs, l’échantillon avec une zone enrichie présente un fond de frottement intérieur plus éle-
vé, caractéristique d’un fluage plus important de l’échantillon. La zone de surface en pur WC-Co
peut sembler bien mince pour modifier ainsi le spectre de frottement intérieur (50 µm pour un dia-
mètre de 1 mm). Toutefois, lors de mesures de frottement intérieur en torsion, la contribution d’une
fine partie extérieure (qui se déforme plus) prend une importance considérable.
b) Effets des couches de recouvrement CVD
Deux phénomènes principaux sont observés sur les spectres de frottement intérieur d’échantillons
recouverts d’une couche CVD (figure V-12, courbes en gris). Premièrement, le pic transitoire à
basse température, observé uniquement sur des échantillons contenant du WC-Co qui n’ont jamais
été recuits au-dessus de 1300 K (P0β), est remplacé par un pic à basse température caractéristique
des cermets TiCN (P0γ). De plus, ce pic se stabilise avec la présence d’une couche CVD. Aucune
diminution de son amplitude n’est observée au cours des recuits au-dessus de 1300 K. Deuxiè-
mement, le fond de frottement intérieur à haute température est quasiment insensible à la présence
Tableau V-1 : Amplitude et température des pics de frottement intérieur, pour les quatre nuances de cermets
mixtes étudiées, mesurées à partir des spectres en fonction de la température. Les mesures sur le pic P4 ne sont
pas reportées car soit ce pic ne peut être détecté avec des mesures en fonction de la température, soit les mesures
obtenues sont très imprécises.
Ti70W30Co6 Ti70W30Co18 Ti30W70Co6 Ti30W70Co18
P0 Amplitude 0.0030 0.0045 0.0007 0.0062
Température 980 K 950 K 910 K 890 K
P1 Amplitude 0.0023 0.0035 0.0032 0.0071
Température 1090 K 1070 K 1100 K 1110 K
P2 Amplitude 0.0045 0.0079 0.0043 0.0056
Température 1180 K 1160 K 1220 K 1170 K
P3 Amplitude 0.0018 0.0056 0.0039 0.0038
Température 1290 K 1280 K 1290 K 1240 K
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d’une zone enrichie sous la couche CVD. Une amplitude du fond légèrement plus importante s’ob-
serve pour les échantillons avec une zone enrichie. L’amplitude du fond de frottement intérieur est
comparable à celle d’un échantillon homogène, sans zone enrichie et sans couche CVD.
Deux types de recouvrements CVD sont étudiés. Les différences observées sont d’ordre quantita-
tif. Ainsi, un échantillon recouvert avec la couche CVD2, plus épaisse, présente une amplitude du
fond de frottement intérieur plus faible et une température du pic P0γ légèrement plus basse qu’un
échantillon recouvert avec la couche CVD1. Ces effets sont observés aussi bien pour les échan-
tillons avec zone enrichie que pour ceux sans zone enrichie. Aucun effet sur les autres composantes
de frottement intérieur ne peut être mis en évidence.
Tableau V-2 : Energie d’activation, fréquence d’attaque, température à 1 Hz et facteur d’élargissement
des pics de frottement intérieur pour les quatre nuances de cermets mixtes étudiées, déterminés lors de me-
sures en fonction de la fréquence. Pour les nuances à majorité de WC, les pics P2 et P3 sont confondus.
Aucune valeur ne figure quand les mesures sont trop mauvaises pour déterminer une énergie d’activation
(mais le pic existe néanmoins).
Ti70W30Co6 Ti70W30Co18 Ti30W70Co6 Ti30W70Co18
P0 Eact - - - 2.4 eV
ν0 - - - 1·1014 s-1
T à 1 Hz - - - 890 K
α - - - 0.43
P1 Eact 1.8 eV 2.5 eV 2.5 eV 2.2 eV
ν0 2·1010 s-1 4·1013 s-1 1·1012 s-1 1·1011 s-1
T à 1 Hz 980 K 1000 K 1100 K 1070 K
α 0.62 0.44 0.67 0.40
P2 Eact 2.1 eV 2.6 eV
ν0 5·109 s-1 7·1012 s-1
T à 1 Hz 1160 K 1100 K 2.3 eV 2.1 eV
α 0.70 0.72 3·1010 s-1 5·109 s-1
P3 Eact 2.5 eV 3.1 eV 1190 K 1200 K
ν0 4·1010 s-1 2·1013 s-1 - 0.62
T à 1 Hz 1280 K 1230 K
α 0.76 0.48
P4 Eact 3.3 eV - 3.1 eV 4.6 eV
ν0 7·1011 s-1 - 5·1011 s-1 1·1017 s-1
T à 1 Hz 1510 K - 1440 K 1420 K
α 0.40 - 0.39 0.53
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4. Pic P4 haute température
Le pic P4 à haute température (entre 1400 K et 1500 K à 1 Hz) est un pic présent dans tous les cer-
mets à liant cobalt et dans leur squelette associé. Son amplitude est toutefois plus importante dans
les matériaux complets que dans les squelettes carbure-carbonitrure (figure V-13). Il est surtout ob-
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Figure V-12 : Spectre de frottement intérieur d’échantillons Ti30W70Co18 avec et sans zone enrichie en co-
balt et à chaque fois avec et sans couche de recouvrement CVD. Toutes les courbes représentées sont des
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carbure-carbonitrure que pour les maté-
riaux complets.
V84
servé lors de mesures en fonction de la fréquence et est particulièrement présent dans la nuance
Ti30W70Co18 (figure V-14). Sur les mesures en fonction de la température, la valeur élevée du
fond de frottement intérieur à haute température masque fréquemment la présence du pic P4. La
figure V-15 reporte les résultats des mesures d’énergie d’activation en fonction de la fréquence
d’attaque obtenues pour divers cermets, cermets mixtes et carbure cémentés à liant cobalt ainsi que
pour leur squelette carbure-carbonitrure associé. Les valeurs sont données avec une précision de
0.5 eV pour les énergies d’activation et d’un ordre de grandeur pour les fréquences d’attaque.
Les valeurs d’énergie d’activation du pic P4 dans les cermets mixtes et dans les cermets TiCN
(figure V-15) sont nettement inférieures à celles obtenues par Feusier [28]. La différence de mé-
thode de décomposition en pics de Debye des spectres en fréquence permet d’expliquer l’écart en-
tre les valeurs. En effet, la méthode utilisée ici (§ III.3.3.b) tient compte de l’existence d’autres pics
(en particulier P2 et P3) dont on admet l’existence au moment de la décomposition des spectres de
frottement intérieur. Le fait de négliger ces pics augmente artificiellement la fréquence à laquelle
le pic P4 est mesuré et l’énergie d’activation apparaît ainsi plus importante.
Une relation relativement linéaire existe entre le logarithme de la fréquence d’attaque et l’énergie
d’activation (figure V-15). Ceci n’est pas surprenant. En effet, des pics observables sur un dia-
gramme d’Arrhenius dans une même gamme de températures et de fréquences apparaissent alignés
sur une figure du type de la figure  V-15 à cause de la représentation logarithmique.
Les énergies d’activation, comprises entre 3.1 eV et 4.7 eV pour les matériaux complets, se divi-
sent en deux groupes; les métaux durs avec un fort taux de cobalt présentent des hautes énergies
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d’activation (env. 4.5 eV) alors que ceux avec un bas taux de cobalt se regroupent autour d’éner-
gies d’activation plus basses (env. 3.3 eV). Au sein de ces deux groupes, une teneur en TiCN plus
élevée se traduit par une énergie d’activation plus élevée.
La dépendance de l’énergie d’activation avec le taux de cobalt ne s’observe pas pour les squelettes
carbure-carbonitrure. En revanche, l’augmentation des valeurs d’énergie d’activation avec le taux
de TiCN est relativement bien respectée, à l’exception de l’échantillon SquTi82Co18. Géné-
ralement, les valeurs d’énergie d’activation des squelettes carbure-carbonitrure sont plus basses
que celles des matériaux complets associés.
Les énergies d’activation des échantillons dont la fréquence d’attaque est supérieure à celle de De-
bye (1013 Hz) sont apparentes; ceci concerne dans le cas du pic P4 les énergies d’activation supé-
rieures à 3.7 eV (figure V-15).
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CHAPITRE VI DISCUSSION
Ce chapitre, divisé en deux parties, présente tout d’abord une analyse des mécanismes responsables
de la plasticité dans les cermets mixtes TiCN-WC-Co en fonction du domaine de température. Ces
mécanismes peuvent être identifiés à ceux déjà observés dans les carbures cémentés ou dans les
cermets à liant cobalt. Toutefois, l’analyse des cermets mixtes conduit, dans certains cas, à de nou-
velles interprétations pour expliquer les processus de déformation dans les WC-Co ou dans les Ti-
CN-Co. En particulier, un modèle basé sur le glissement aux joints de grains est présenté pour
expliquer la déformation au-dessus de 1300 K dans les métaux durs. La seconde partie du chapitre
est consacrée à l’influence sur les propriétés mécaniques des cermets mixtes de la zone de surface
enrichie en cobalt.
1. Mécanismes de déformation dans les métaux durs à liant cobalt
L’analyse des résultats de flexion trois points et de frottement intérieur conduit à la partition de la
gamme de températures étudiée en trois domaines (figure VI-1). Dans un premier domaine entre
la température ambiante et 800 K - 900 K, les métaux durs à liant cobalt sont fragiles et leur défor-
mation est purement élastique. Le second domaine présente le début de la plasticité, tout d’abord
dans le liant métallique puis dans le squelette carbure-carbonitrure. Un important accroissement de
la ténacité intervient dans ce domaine de température. Dans le troisième domaine de température,
au-dessus de 1200 K - 1300 K, les matériaux se déforment plus largement par glissement aux joints
de grains. Les températures de transition entre les domaines peuvent varier de quelques dizaines
de degrés suivant la contrainte appliquée ou la composition (plus particulièrement le taux de co-
balt).
1.1 Domaine I, domaine fragile
De la température ambiante jusqu’à 800 K pour les carbures cémentés et jusqu’à 900 K pour les
cermets à liant cobalt, les matériaux étudiés ne présentent aucune déformation plastique aux ni-
veaux de contrainte considérés. Les essais de déformation par flexion trois points conduisent à la
rupture des échantillons après une déformation purement élastique; le comportement à la rupture
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est fragile. Pourtant, dans ce domaine de température, le cobalt libre est plastiquement déformable.
Toutefois, on constate que le cobalt contenu dans les métaux durs à liant cobalt ne présente aucune
plasticité, même microscopique, car le niveau de frottement intérieur, très faible à température am-
biante (< 10-4), ne varie pas jusqu’à 700 K. Les défauts du cobalt sont bloqués et ne dissipent pas
d’énergie. Cet effet est à relier à une densité importante de fautes d’empilement fortement imbri-
quées qui bloquent le mouvement des dislocations [25,36]. Les propriétés mécaniques du cobalt en
tension entre les grains de carbure-carbonitrure sont ainsi très différentes de celles du métal libre:
le réseau de dislocations largement dissociées est complètement bloqué. Cependant, lorsque la rup-
ture survient, les contraintes internes sont libérées et le cobalt redevient déformable, absorbant ain-
si une partie de l’énergie nécessaire à la propagation des fissures dans le matériau en formant des
ligaments à l’arrière du front de la fissure [26]. La bonne ténacité à basse température des métaux
durs à base de cobalt doit ainsi être attribuée au liant métallique.
1.2 Domaine II, apparition de la plasticité
Le domaine II traduit l’apparition de la déformation plastique dans les métaux durs. Il commence
à la température de transition fragile-ductile (800 K pour les carbures cémentés et 900 K pour les
cermets) et se termine vers 1200 K pour les carbures cémentés et vers 1300 K pour les cermets à
liant cobalt. Une subdivision en deux sous-domaines, séparés par une température de transition aux
environs de 1100 K, est introduite afin de distinguer les mécanismes sous-jacents à la déformation
plastique. Dans le sous-domaine IIa, le liant métallique commence à se déformer plastiquement
alors que le squelette carbure-carbonitrure reste élastique. Le sous-domaine IIb est caractérisé par
l’apparition de la déformation plastique dans le squelette carbure-carbonitrure et plus particuliè-
rement dans les grains de TiCN. Ce sous-domaine n’existe pas pour les carbures cémentés car les
grains de WC sont quasiment indéformables dans ce domaine de température.
a) Sous-domaine IIa, domaine tenace, déformation du squelette métallique
Les spectres de frottement intérieur montrent l’existence de quatre pics dans ce sous-domaine de
température. La comparaison des mesures effectuées sur différents métaux durs à liant cobalt et sur
les squelettes carbure-carbonitrure associés (chapitre V) permettent de localiser la phase dans la-
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Figure VI-1 : Trois domaines de température sont définis pour expliquer le comportement à la déformation
des métaux durs à liant cobalt: I - fragile; II - début de la déformation plastique tout d’abord dans le liant mé-
tallique (IIa) puis dans le squelette carbonitrure (IIb); III - glissement aux joints de grains. Les températures
sont indicatives et peuvent varier suivant la composition ou la contrainte appliquée.
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quelle les mécanismes responsables de ces pics opèrent (tableau VI-1). Certains d’entre eux pré-
sentent un caractère transitoire: ils sont visibles lors d’une première montée en température et
disparaissent après un recuit à haute température. Aucun traitement thermique n’est capable de les
faire apparaître à nouveau. Les pics transitoires sont nommés P0 avec un indice α (phase WC), β
(phase liante) ou γ (phase TiCN) qui se réfère à la phase dans laquelle le mécanisme responsable
du pic est localisé. Le premier pic, P0β (figure VI-2), est localisé dans la phase métallique liante
(phase β) des matériaux contenant des grains WC. Le deuxième, P0α (figure VI-3), est observable
uniquement dans le squelette des matériaux contenant une majorité de WC-Co (phase α). Le troi-
sième, P0γ (figure II-17), est localisé dans le squelette carbonitrure de métaux durs contenant des
grains de TiCN (phase γ). Le quatrième pic du domaine IIa, P1, n’est pas transitoire. Il se retrouve
dans la phase métallique liante de tous les métaux durs à liant cobalt même s’il présente des diffé-
rences suivant le type de matériau dans lequel il est observé.
i) Phénomènes transitoires propres aux carbures cémentés WC-Co: pics P0β et P0α 
• Pic P0β 
Le pic P0β (figure VI-2) n’est visible que dans des matériaux qui contiennent des grains de WC
après un premier recuit aux environs de 1000 K. Il n’apparaît pas lors de mesures de squelettes car-
bure (figure V-2); il est donc situé dans le liant métallique. Ce pic présente un caractère transitoire:
il est insensible aux recuits en dessous de 1150 K mais son amplitude diminue au fur et à mesure
que la température de recuit augmente au-dessus de 1150 K. Il disparaît complètement dès que la
température de recuit atteint 1300 K (figure VI-2, courbe D). Sa disparition s’accompagne d’une
forte diminution d’amplitude du pic de transition magnétique du cobalt, Pc, dont la présence est
synonyme d’une phase du cobalt relativement pure. Ainsi, le mécanisme responsable du pic P0β
est à rechercher dans une phase présente à basse température à l’intérieur du cobalt. La présence
de cette phase doit être associée à une certaine pureté de la matrice cobalt.
Par ailleurs, le pic P0β est associé à la présence de tungstène. En effet, ce pic n’est pas observable
dans les cermets à liant cobalt exempts de tungstène. Le molybdène présent en quantité importante
dans les cermets TiCN devrait pouvoir jouer le même rôle mais aucun pic présentant les mêmes
caractéristiques n’est toutefois observé dans ces matériaux. Le pic P0β se retrouve dans les cermets
mixtes à majorité de WC dont la phase cobalt contient une quantité importante de tungstène. A l’in-
verse, il n’est pas décelable dans les cermets à majorité de TiCN dont le liant cobalt ne possède que
peu de tungstène.
Tableau VI-1 : Caractéristiques des différents pics observés dans les métaux durs à liant cobalt dans le sous-do-
maine de température IIa.
WC-Co TiCN-WC-Co TiCN-Co Transitoire Température
Complet Squelette Complet Squelette Complet Squelette
P0α non oui non oui non oui 1230 K
P0β oui non oui non non oui 810 K
P0γ non oui oui oui 920 K
P1 oui non oui non oui non non
de 980 K à 
1100 K
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Jonsson et Aronson [60] ont étudié les séquences de précipitation de solutions W-C-Co. Ils mon-
trent qu’une solution de cobalt avec plus de 10% poids de tungstène (3% at.) possède une structure
cfc (phase α du cobalt) à température ambiante après une trempe depuis 1523 K. Une telle concen-
tration de tungstène est tout à fait courante dans le liant cobalt d’un carbure cémenté [11]. Selon
Jonsson et Aronson, de fins précipités, nommés α’, apparaissent dans la phase α du cobalt lors d’un
recuit entre 873 K et 1048 K. Ceux-ci se transforment dans la même gamme de température en
aiguilles de Co3W ou sont dissous en association avec une transformation discontinue du cobalt de
phase α (cfc) en phase ε (hc) et en précipités Co3W. La phase ε du cobalt ainsi obtenue est relati-
vement pure car presque tout le tungstène précipite sous forme de Co3W. Une formation préféren-
tielle de la phase ε au détriment de la phase α est observée car elle est de structure hexagonale,
comme les précipités Co3W. Pour la même raison, la germination de ces précipités se fait certai-
nement sur les fautes d’empilement pré-existantes. Au-dessus de 1173 K, les précipités Co3W sont
dissous.
Cette évolution des précipités (création de précipités dans un état trempé du matériau puis disso-
lution de ceux-ci lors de recuits) rappelle la création de zones de Guinier-Preston dans un alliage
aluminium-argent [61]. La trempe d’un alliage Al - 6% at. Ag crée en effet des petits précipités co-
hérents de structure cfc de taille nanométrique (zones de Guinier-Preston, analogues aux précipités
α’ de Jonsson et Aronson) qui sont ensuite dissous lors de recuits. Des précipités γ’, de structure
hexagonale (analogues aux précipités Co3W de Jonsson et Aronson), croissent alors en épitaxie sur
les fautes d’empilement. Finalement, à plus haute température encore, des précipités stables γ ap-
paraissent, tout d’abord aux joints de grains.
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Figure VI-2 : Evolution du frottement intérieur lors de montées en température successives pour un échan-
tillon WC - 18% vol. Co. Les courbes A, B, C, D et E qui s’arrêtent respectivement à 1150 K, 1200 K, 1275 K,
1400 K et 1500 K sont les mêmes que sur la figure V-1. L’amplitude du pic P0β diminue au cours des recuits
entre 1150 K et 1300 K (courbes A, B et C). Les pics P0β et Pc disparaissent après un recuit à 1300 K
(courbe D).
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Le pic P0β pourrait ainsi être dû à des mouvements de dislocations dans la phase hexagonale ε du
cobalt. Il est peu probable mais pas exclu que la dissipation ait lieu dans la phase intermétallique
Co3W. Durant le premier recuit à 1000 K, une partie du cobalt en phase α se transforme en phase
ε et en précipités Co3W. Les cinétiques des réactions proposées par Jonsson et Aronson sont de
l’ordre d’une dizaine d’heures, ce qui correspond à un temps plus important que celui nécessaire à
la création du pic P0β. En revanche, ces réactions sont observées sur du cobalt libre. Il est possible
que les fortes contraintes internes présentes dans les composites WC-Co [11] accélèrent la vitesse
de formation des précipités et de la phase ε.
Les recuits successifs à haute température pourraient dissoudre les précipités Co3W contenus dans
le cobalt, libérant ainsi du tungstène et rendant le cobalt moins pur (courbes B et C). La présence
d’atomes de tungstène en solution dans le cobalt stabilise la phase en présence (α ou ε). Ainsi, le
tungstène, dissous à haute température quand le cobalt possède une structure cfc (phase α), stabi-
lise cette phase et rend plus difficile la transition vers la phase ε dans laquelle serait localisé le mé-
canisme responsable du pic P0β. A partir d’une certaine concentration d’atomes en solution, il n’y
a presque plus de transition vers la phase ε et le pic disparaît (courbe D). Le pic P0β n’est ensuite
plus recréé lors de recuits prolongés à 1000 K car le cobalt est refroidi lentement depuis les hautes
températures. Cet état ne correspond pas à l’état après frittage, favorable à la création de précipités
et de phase ε selon Jonsson et Aronson.
• Pic P0α 
Le pic P0α, localisé dans le squelette carbure (§ V.1.2 et figure VI-3), est un faux pic. Il est associé
à un effondrement brutal du frottement intérieur à 1230 K qui se stabilise ensuite à un niveau infé-
rieur. Lors de la descente en température suivante, ce pic n’apparaît plus: le matériau a évolué vers
un nouvel état associé à un durcissement marqué par une augmentation du module élastique
(figure VI-3). Le phénomène responsable de cette composante de frottement intérieur doit être lo-
calisé dans les joints de grains car il est peu probable qu’il intervienne dans les grains de WC (qui
n’évoluent pas à cette température) et il est impossible qu’il se trouve dans la phase métallique lian-
te qui a été attaquée.
Par analogie avec les squelettes de cermets TiCN [28], il semble envisageable d’invoquer la pré-
sence de minces films de cobalt aux joints. Toutefois, de vrais films de cobalt n’ont jamais pu être
observés entre des grains de WC. Henjered [62,63] a montré que les interfaces WC-WC contien-
nent toujours du cobalt mais que l’épaisseur de la couche est équivalente à une demi-couche ato-
mique en moyenne. Ceci signifie que le cobalt est présent aux interfaces WC-WC sous la forme
d’atomes ségrégés.
Ainsi, le pic P0α est certainement à relier non pas à un film continu de cobalt entre les grains, com-
me dans le cas du pic P0γ des cermets [28], mais à un état métastable du cobalt aux joints de grains,
associé à l’absence des plages de cobalt. Le cobalt étant insoluble dans le WC, les atomes de cobalt
restent à l’interface entre les grains pendant le frittage. Le refroidissement rapide après le frittage
fige les atomes de cobalt aux joints de grains et c’est seulement lors d’un recuit à la température
du pic (1230 K) que ces atomes peuvent diffuser à longue distance et sortir irréversiblement des
Le micromécanisme responsable du pic P0β serait donc le mouvement des dislocations dans
la phase ε du cobalt, contrôlé par la diffusion des atomes de tungstène. L’énergie d’activa-
tion de 2.7 eV mesurée pour ce pic (figure V-4), proche de celle de la diffusion du tungstène
dans le cobalt (2.5 eV), appuie cette hypothèse.
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joints de grains. La présence du cobalt aux joints de grains permet des mouvements dissipatifs de
défauts aux joints. Après diffusion du cobalt en dehors des joints, ceux-ci sont bloqués et un dur-
cissement du matériau est observé (figure VI-3, courbes de module). Le pic P0α ne s’observe pas
dans les matériaux complets car il n’y a pas, comme dans le cas des squelettes carbure, un gradient
de concentration qui pousse le cobalt vers les surfaces libres des grains de WC. En effet, des ob-
servations complémentaires sur la surface d’échantillons polis de WC-Co montrent que le cobalt
contenu dans les plages de liant a tendance à recouvrir les surfaces libres des grains de WC dès
1173 K en formant des précipités Co3W (figure VI-4).
ii)Phénomènes transitoires propres aux cermets TiCN-Co: pic P0γ 
Le pic P0γ (figure II-17), propre aux cermets TiCN, est présent aussi bien dans les cermets com-
plets que dans les squelettes carbonitrure associés. Ainsi, le mécanisme lié au pic ne peut intervenir
que dans les grains de TiCN ou dans les joints entre ceux-ci. Toutefois, l’amplitude du pic est for-
tement influencée par le taux de cobalt [28]. Comme le cobalt ne diffuse pas dans les grains de Ti-
CN, le mécanisme responsable de la présence du pic P0γ dans les cermets à liant cobalt est à
rechercher aux joints de grains. L’absence de ce pic dans les cermets TiCN à liant nickel confirme
que la présence de cobalt est indispensable à la présence de ce pic. Dans le cas des cermets Ti-
CN-Co, Feusier [28] considère que ce pic est lié à la présence de minces films de cobalt entre les
grains du squelette carbonitrure. La présence d’une interface intergranulaire crée une force vis-
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Figure VI-3 : Frottement intérieur et module du squelette carbure d’un WC - 18% vol. Co lors de la première
montée et de la première descente en température. La courbe de montée en température est la même que celle
présentée à la figure V-2 (courbe A’).
Le pic P0α est un faux pic, associé à l’effondrement du frottement intérieur provoqué par une
évolution de la structure des joints entre les grains de carbure de tungstène.
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queuse et une force de rappel élastique s’exerce aux points triples. Le pic disparaît totalement après
recuit à 1400 K. Un tel recuit a pour effet de faire disparaître également les films de cobalt. Un
nouveau cycle de frittage permet de recréer à la fois les films intergranulaires et le pic P0γ. L’éne-
rgie d’activation de ce pic est de 2.2 eV avec une fréquence d’attaque de 1013 s-1 et sa température
à 1 Hz est de 920 K [28].
Un pic ayant les mêmes caractéristiques que le pic P0γ des cermets TiCN (température et métasta-
bilité) est également observé dans les cermets mixtes à majorité de TiCN. Le même mécanisme que
celui invoqué pour expliquer le pic P0γ dans les cermets TiCN peut être responsable du pic observé
dans les cermets mixtes. En effet, la probabilité de trouver des interfaces TiCN-TiCN, dans les-
quelles des films de cobalt responsables de la présence du pic P0γ peuvent prendre place, est gran-
de. L’absence du pic P0γ dans les cermets mixtes homogènes1 à majorité de WC rend compte du
faible nombre d’interfaces TiCN-TiCN où se situe le mécanisme responsable du pic. De telles in-
terfaces existent mais en trop petit nombre pour donner un effet mesurable sur les spectres de frot-
tement intérieur.
Pourtant, un pic P0γ de type cermets se manifeste dans les cermets mixtes à majorité de WC lors-
qu’ils sont recouverts d’une couche CVD (Ti30W70Co18). Contrairement à ce qui est observé sur
les autres nuances, le pic P0γ est stable et reste présent avec une amplitude importante même après
un recuit à 1400 K (figure V-12). Un pic P0γ apparaît également dans les cermets mixtes à majorité
de WC lorsqu’une zone enrichie est présente en surface (figure V-12). En effet, la première montée
en température présente un pic P0β, caractéristique des échantillons à majorité de WC alors que le
pic P0γ est absent ou trop petit pour apparaître clairement sur le spectre de frottement intérieur
(figure VI-5). Lors de la deuxième montée, le pic P0γ est bien visible (figure VI-5). Comme dans
le cas des échantillons recouverts en CVD, le pic semble stable lors de recuits à haute température.
Plusieurs arguments supportent l’hypothèse que l’azote, qui serait présent aux joints de grains
après frittage, est nécessaire à la présence du pic P0γ, en plus des films de cobalt observé par Feu-
sier [28]. En effet, les cermets à liant cobalt avec un squelette carbonitrure enrichi en azote (à base
de TiC0.5N0.5 au lieu de TiC0.7N0.3) présentent un pic P0γ avec une amplitude cinq fois plus grande
[28]. Ce pic disparaîtrait si l’azote diffusait hors de l’échantillon lors de recuits à haute températu-
re. Par contre, la présence d’une zone enrichie ou d’une couche de recouvrement en surface pour-
rait maintenir l’azote dans le matériau et par conséquent, stabiliser le pic P0γ.
1. On entend par homogène, sans zone enrichie et sans couche de recouvrement.
1 µm
Précipités
Co3W
Grains
WC
Figure VI-4 : Grains de WC d’un
échantillon WC - 18% vol. Co recou-
verts de précipités de Co3W après recuit
d’une heure à 1173 K sous vide primai-
re.
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La diffusion de l’azote doit s’effectuer à longue distance (500 µm dans le cas d’un échantillon de
frottement intérieur) pour que le pic disparaisse dans tout l’échantillon. Lors de traitements ther-
miques de cermets mixtes pendant 20 heures à 1473 K sous azote, Zackrisson a observé que les
échanges azote-tungstène avaient lieu sur 150 µm environ [64]. L’azote, qui peut se placer en in-
terstitiel dans les carbures contrairement au tungstène, diffuse certainement plus facilement et à
plus longue distance dans ces matériaux. La présence d’une couche de recouvrement CVD pourrait
empêcher cette diffusion vers l’extérieur en éliminant le gradient de concentration avec l’atmos-
phère extérieure. Il faut noter que pendant le processus de revêtement CVD avec formation de TiN,
de l’azote est présent en grandes quantités dans l’atmosphère et dans la couche en formation et
pourrait diffuser vers l’intérieur du matériau, renforçant l’amplitude du pic.
Dans les matériaux avec une zone enrichie en surface, l’apparition du pic P0γ est observée après
un recuit à 1300 K. Lors de la seconde montée en température, le pic P0β a disparu comme c’est le
cas dans tous les matériaux à majorité de WC alors que le pic P0γ apparaît et reste stable au cours
des recuits (figure VI-5). Il semblerait que le pic P0γ soit lié à la formation d’une phase métastable
aux environs de 1300 K. L’absence du pic P0γ à la première montée s’explique par le fait que la
quantité de grains de TiCN dans les cermets mixtes en question est tout d’abord trop faible pour
que l’azote dissous à 1300 K pendant le refroidissement qui suit le frittage crée un pic P0γ mesu-
rable. Il est envisageable que ce refroidissement soit trop rapide pour permettre la création du pic.
En revanche, lors d’un recuit à 1300 K, davantage d’atomes d’azote passent en solution. Ces ato-
mes diffuseraient vers l’extérieur de l’échantillon en l’absence de zone enrichie. La présence d’une
zone enrichie crée une barrière à la diffusion de l’azote car celui-ci ne possède pas d’affinité chi-
mique avec le tungstène présent en grande quantité dans la zone enrichie [41]. L’azote dissous reste
dans l’échantillon et le pic P0γ est ainsi créé.
Comme l’amplitude du pic P0γ est sensible au taux d’azote et à celui de cobalt, il semble que ces
deux éléments jouent un rôle dans le mécanisme responsable du pic. L’interprétation de Feusier
énoncée précédemment, selon laquelle le processus de relaxation à la base de ce pic est associé à
la présence d’une interface entre les grains de TiCN, reste valable. Plus précisément, la force vis-
queuse, responsable de la dissipation d’énergie mesurée en frottement intérieur, est créée par une
interface riche en cobalt et en azote entre les grains de TiCN. La présence d’azote augmenterait la
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Figure VI-5 : Disparition du pic P0β et
apparition du pic P0γ entre les deux pre-
mières montées en température d’un
échantillon Ti30W70Co18 avec une zone
enrichie. Un recuit à 1300 K sépare les
deux montées.
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mobilité des dislocations contenues dans les joints alors que le mouvement de ces dislocations se-
rait contrôlé par la présence de cobalt. En effet, l’énergie d’activation mesurée en frottement inté-
rieur (2.2 eV) est probablement plus proche de l’énergie d’autodiffusion du cobalt (2.78 eV [43])
que de celle de l’azote dans le cobalt (certainement plus basse). La mobilité de ces dislocations
dans les joints devrait correspondre à un adoucissement du matériau par mouvements des joints de
grains. L’observation du module du squelette carbonitrure d’un cermet TiCN et du spectre de frot-
tement intérieur associé présente effectivement une diminution importante du module élastique
lorsque le pic P0γ est présent (figure VI-6).
iii)Microplasticité du cobalt dans les cermets TiCN-Co: pic P1 
Dans les cermets TiCN-Co, le cobalt possède à température ambiante une structure cubique à faces
centrées (cfc) avec de nombreuses fautes d’empilement qui peuvent être considérées comme des
monocouches de structure hexagonale compacte (hc). Les dislocations partielles qui bordent les
fautes d’empilement se trouvent soit sur les bords des plages de cobalt, soit à l’intersection avec
d’autres fautes. Lors de l’augmentation de la température, la réduction d’une partie des fautes
d’empilement est observée au cours d’observations in situ par microscopie électronique à trans-
mission [28].
Le pic P0γ est attribué à la présence combinée de films de liant cobalt et d’atomes d’azote
aux joints de grains TiCN-TiCN. Le processus de relaxation associé à ce pic serait lié à la
présence d’une phase visqueuse aux joints. Le mouvement des dislocations contenues dans
les joints est rendu possible grâce à la présence d’azote alors que la diffusion du cobalt con-
trôle ce mouvement.
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Figure VI-6 : Première montée et première descente en température d’un squelette carbonitrure TiC0.7N0.3 -
6.4% Mo2C - 18% Co dont le liant métallique a été attaqué chimiquement. La présence du pic P0γ lors de la
montée est reliée à une baisse du module élastique de l’échantillon.
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Le processus de relaxation associé au pic P1 est attribué par Feusier [28] aux mouvements locaux
des dislocations partielles en tête des fautes d’empilement. Les contraintes internes et les contrain-
tes thermiques déterminent la position d’équilibre des dislocations partielles qui est modifiée par
l’application d’une contrainte ou par la variation de la température. La modification de la position
de la partielle ne participe toutefois pas au processus de relaxation responsable du pic P1. Le pic
de frottement intérieur n’est dû qu’aux mouvements locaux de la dislocation partielle autour de sa
position d’équilibre [28]. Le mécanisme qui contrôle ces mouvements de dislocations est la diffu-
sion des atomes de molybdène entre les deux phases du cobalt (α et ε) séparées par la dislocation
partielle. Le pic P1 est observé dans les cermets à liant cobalt à une température de 980 K et avec
une énergie d’activation de 1.6 eV. Cette énergie d’activation peut paraître basse par rapport à
l’énergie de diffusion du molybdène dans le cobalt (entre 2.7 eV et 3.1 eV dans un intervalle de
température entre 1073 K et 1573 K [43]). Toutefois, les énergies d’activation de la diffusion sont
données ici pour des températures plus élevées que celle du pic. De plus, à plus faible température,
des courts-circuits de diffusion comme les dislocations peuvent contrôler la diffusion et l’énergie
de la diffusion serait ainsi plus faible.
iv)Microplasticité du cobalt dans les carbures cémentés WC-Co: pic P1 
La décomposition des spectres de frottement intérieur en fonction de la température montre que le
pic P1 dans les carbures cémentés est visible à 1100 K (figure VI-7). Après un recuit au-dessus de
1300 K qui supprime le pic P0β, un pic, nommé P1’, apparaît progressivement au cours d’un recuit
prolongé à 1000 K (figure VI-2, courbe E). L’amplitude de ce pic situé aux environs de 1000 K se
stabilise après environ trois jours de recuit. Une fois ce pic apparu, une montée à plus haute tem-
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Figure VI-7 : Décomposition du spectre de frottement intérieur d’un échantillon WC - 18% vol. Co lors d’une
montée en température à 1275 K (courbe D de la figure V-1). Le pic P0β a considérablement diminué d’ampli-
tude à cause des recuits précédents. Le pic Pc, bien visible, est ajusté par un pic de Debye même s’il ne s’agit
en fait pas d’un pic de relaxation (voir note p. 50).
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pérature présente une transition relativement abrupte à 1050 K entre les pics P1’ et P1 (figure VI-2,
courbe E). La décomposition de ce spectre en pics de Debye (figure VI-8) montre que le pic P1
succède au pic P1’ et que ces deux pics ne sont pas présents en même temps. On parlera ainsi plutôt
de la transformation du pic P1 entre un état basse température (1000 K) et un état haute température
(1100 K) que de deux pics distincts. C’est un pic "évolutif".
A température ambiante, la structure cristallographique du cobalt contenu dans les carbures cé-
mentés est cubique à faces centrées (cfc) avec de nombreuses fautes d’empilement fortement im-
briquées [23]. Toutes les dislocations de la phase cfc sont largement dissociées et le réseau de
dislocations est ainsi bloqué.
A 1000 K (état basse température du pic P1: P1’), la largeur de dissociation des dislocations par-
tielles diminue par rapport à la température ambiante car l’énergie de faute augmente avec la tem-
pérature. Une partie des dislocations partielles devient libre de bouger autour d’une position
d’équilibre donnée par la largeur de faute. La présence du pic P1 à basse température (P1’) est as-
sociée au mouvement de ces dislocations partielles. Le processus de relaxation mis en évidence par
Figure VI-8 : Décomposition d’un
spectre de frottement intérieur d’un
échantillon WC - 18% vol. Co dans un
état obtenu après un long recuit (trois
jours) à 1000 K. Une transition abrupte
intervient à 1050 K. En dessous de
1050 K, le spectre de frottement inté-
rieur est décrit par le pic P1’ (a) et
au-dessus de 1050 K, c’est le pic P1 (et
le pic Pc) qui permet d’approximer les
points expérimentaux (b). Les deux
pics P1’ et P1 observés se succèdent
l’un à l’autre et ne sont jamais présents
en même temps. Les points expérimen-
taux sont ceux de la courbe E de la
figure VI-2 auxquels un fond exponen-
tiel a été soustrait.
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le pic de frottement intérieur est le mouvement des dislocations partielles contrôlé par la diffusion
des atomes de tungstène dans le cobalt.
A 1050 K, les dislocations partielles se recombinent. Les dislocations parfaites qui en dérivent pos-
sèdent plus de degrés de liberté dans leur mouvement [23,35]. Elles restent toutefois ancrées sur
les bords des plages cobalt et aux intersections avec les fautes d’empilement existantes. Le mou-
vement des dislocations parfaites est freiné par le traînage d’atomes de tungstène en solution dans
le cobalt qu’elles entraînent. Comme dans le cas du pic P1 à basse température, le processus de
relaxation qui contrôle le pic P1 à haute température est la diffusion des atomes de tungstène [32].
L’énergie de diffusion du tungstène dans le cobalt [43] est en parfait accord avec l’énergie d’acti-
vation mesurée pour le pic P1 (2.5 eV).
Alors que la transition entre les deux états du pic P1 lors de la montée en température est abrupte
(figure VI-2, courbe E), la transition de l’état haute température vers l’état basse température est
très lente. Elle nécessite un recuit de trois jours à 1000 K.
Les transitions entre les deux états du pic P1 sont probablement contrôlées par la diffusion du
tungstène. En effet, lors de la réduction ou de la croissance d’une faute d’empilement, le tungstène
doit diffuser dans le liant cobalt. Lors d’une montée en température, le matériau évolue vers une
température à laquelle le tungstène diffuse plus vite. A 1050 K, les partielles peuvent se recombi-
ner car le tungstène diffuse facilement. Elles forment des dislocations parfaites dont le mouvement
donne naissance à l’état haute température du pic P1. Lors du refroidissement, le matériau évolue
vers une température où la microstructure est plus figée. Les dislocations parfaites présentes à hau-
te température peinent à se dissocier (pour créer des fautes d’empilement) car le tungstène diffuse
lentement. Si l’on attend suffisamment longtemps, les partielles se dissocient et leur mouvement
donne naissance à l’état basse température du pic P1. Une hystérèse entre la formation et la disso-
ciation des fautes a été observée par microscopie électronique à transmission [25].
v)Microplasticité du cobalt dans les cermets mixtes TiCN-WC-Co: pic P1 
Un pic localisé dans le liant cobalt est observé pour toutes les nuances de cermets mixtes entre
1000 K et 1100 K (figures V-8 à V-11). Pour les cermets mixtes à majorité de WC, le pic observé
possède des caractéristiques proches du pic P1 rencontré dans les carbures cémentés: une tempé-
rature comprise entre 1070 K et 1100 K et une énergie d’activation entre 2.2 eV et 2.5 eV. La dif-
fusion des atomes de tungstène en solution dans le liant cobalt semble être à la base du processus
de relaxation. Les paramètres de relaxation du pic ne sont toutefois pas rigoureusement identiques
à ceux rencontrés dans les carbures cémentés car le phénomène responsable du pic P1 dans les cer-
mets (à savoir les mouvements locaux des dislocations partielles avec diffusion des atomes de
molybdène) agit certainement en parallèle tout en restant un mécanisme minoritaire. Il faut noter
que la transformation du pic P1 entre un état basse température et un état haute température mise
en évidence dans les carbures cémentés n’a pas été observée dans les cermets mixtes. Il est possible
que cette transformation existe mais qu’elle soit difficilement observable à cause de la complexité
des phénomènes qui interviennent dans cette gamme de températures.
La température du pic P1 pour les cermets mixtes à majorité de TiCN est plus basse que pour ceux
à majorité de WC et se rapproche de celle mesurée pour les cermets TiCN-Co. L’énergie d’activa-
tion oscille entre 1.8 eV et 2.5 eV. Le processus de relaxation mis en évidence par les mesures de
frottement intérieur dans les cermets mixtes à majorité de TiCN est certainement celui observé
dans les cermets TiCN-Co (mouvements locaux des dislocations partielles contrôlés par la diffu-
sion des atomes de molybdène). Cependant, le facteur d’élargissement α du pic P1 des cermets
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mixtes à majorité de TiCN est caractéristique d’un élargissement plus important que dans le cas
des cermets TiCN (0.44 contre 0.55 [28]). Ainsi, bien que la quantité de tungstène dissous dans le
liant cobalt soit faible, il est envisageable que le mécanisme responsable du pic P1 dans les carbures
cémentés opère également.
b) Sous-domaine IIb, déformation du squelette carbure-carbonitrure
Ce sous-domaine est caractérisé par l’apparition de la déformation plastique dans le squelette car-
bure-carbonitrure opérant par déformation des grains de TiCN. Les grains de WC étant quasiment
indéformables dans ce domaine de température [24], ce sous-domaine n’existe pas dans le cas d’un
pur carbure cémenté.
i) Caractéristiques du spectre de frottement intérieur
Les études par spectroscopie mécanique de cermets mixtes révèlent la présence de deux pics P2 et
P3 dans le sous-domaine IIb. Ces pics, déjà observés dans les cermets à liant cobalt et dans leur
squelette carbure-carbonitrure [28,36] mais absents des spectres des carbures cémentés, sont asso-
ciés à des mécanismes opérant dans les grains de carbonitrure de titane. Ils sont visibles sur les
spectres de frottement intérieur en fonction de la température de tous les cermets mixtes et des cer-
mets à liant nickel. Lors des mesures en fonction de la fréquence, il n’est pas possible de séparer
les pics P2 et P3 pour les cermets mixtes à majorité de WC. Ces deux pics apparaissent confondus
et les paramètres de relaxation présentés au tableau V-2 pour les nuances à majorité de WC carac-
térisent un pic élargi qui englobe P2 et P3.
Dans les cermets mixtes, le pic P2 est observé entre 1100 K et 1160 K avec une énergie d’activa-
tion comprise entre 2.0 eV et 2.6 eV. La température de ce même pic dans les cermets TiCN-Co
est de 1150 K et l’énergie d’activation de 2.1 eV. Pour les cermets mixtes, le pic P3 oscille entre
1230 K et 1280 K avec une énergie d’activation comprise entre 2.5 eV et 3.1 eV. Les caractéristi-
ques de ce même pic P3 dans les cermets TiCN-Co sont une température de 1250 K et une énergie
d’activation de 2.7 eV. Pour les nuances de cermets mixtes avec une majorité de WC, les caracté-
ristiques du pic élargi sont comprises entre celles du pic P2 et celles du pic P3.
Feusier reporte que la variation du taux de cobalt influence l’amplitude du pic P2 mais pas celle du
pic P3 [28]. Les études effectuées dans le présent travail permettent de conclure que la variation de
l’amplitude du pic P2 est en partie due à la présence du pic de transformation magnétique du cobalt
à la température de Curie: Pc. En effet, l’amplitude du pic Pc dépend logiquement du taux de co-
balt. Feusier n’a pas tenu compte de la présence de ce pic dans son analyse alors que celui-ci est
présent dans tous les métaux durs avec un liant cobalt. Par ailleurs, l’amplitude des pics P2 et P3
diminue lorsque le liant cobalt est retiré du composite complet.
Le mécanisme à l’origine du pic P1 dans les cermets mixtes trouve son explication dans
une composition des deux phénomènes rencontrés dans les cermets et dans les carbures
cémentés. La diffusion d’atomes de molybdène dans la phase cobalt est dominante si le
TiCN est majoritaire alors que la diffusion d’atomes de tungstène est plus importante
pour une majorité de WC. Les mouvements de dislocations contrôlés par la diffusion
de tungstène ou de molybdène induisent une microplasticité de la phase cobalt et se tra-
duisent macroscopiquement par une déformation anélastique des cermets mixtes. Le
squelette carbure-carbonitrure reste élastique et joue le rôle de force de rappel [65].
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Les pics P2 et P3 sont également observés dans des cermets TiCN à liant nickel lors de mesures en
fonction de la température (§ V.2.1). Des mesures en fonction de la fréquence révèlent une tempé-
rature à 1 Hz de 1130 K et une énergie d’activation de 2.7 eV sans que l’on puisse savoir s’il s’agit
seulement du pic P2 (plus important dans ces matériaux) ou d’un pic élargi contenant P2 et P3
(§ V.2.2). L’amplitude de ces pics diminue de moitié lorsque le liant nickel est attaqué chimique-
ment. Dans ce cas, la présence de deux pics se distingue tout de même clairement (figure V-6).
En conclusion, des pics de même nature (P2 et P3) sont ainsi observés dans tous les matériaux à
base de cermets TiCN et le mécanisme associé est localisé dans les grains de TiCN. L’amplitude
de ces pics diminue après extraction chimique du liant métallique.
ii)Interprétation des pics P2 et P3 
Un mécanisme de relaxation de dislocations contrôlé par les forces de Peierls peut expliquer la pré-
sence des pics P2 et P3 [28]. Un tel mécanisme dépend fortement des contraintes appliquées. La
formation de paires de décrochement (mécanisme KPF1) permet le franchissement des vallées de
Peierls dues à la périodicité du réseau cristallin. La barrière de potentiel correspond à l’énergie né-
cessaire à la formation d’une paire de décrochement. Une fois que la paire est formée, la disloca-
tion peut franchir la vallée de Peierls facilement car l’énergie pour vaincre l’attraction des
décrochements est relativement faible. Le diagramme d’énergie d’une dislocation sous contrainte
est représenté sur la figure VI-9.
Lorsqu’une contrainte est appliquée, ce diagramme montre qu’il existe une position énergétique-
ment favorable de la dislocation (minimum d’énergie Emin) qui nécessite la formation de paires de
décrochement. Si la contrainte varie, d’autres configurations deviennent possibles et des paires de
décrochement peuvent se former ou se réduire. Pour observer un pic de frottement intérieur, les
positions d’une dislocation dans deux vallées adjacentes doivent être énergétiquement équivalen-
tes. Cette condition est appelée condition de Paré est peut s’exprimer ainsi [67]:
(VI.1)
1. "Kink Pair Formation", c’est-à-dire "création de paires de décrochement".
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Figure VI-9 : (a) Diagramme d’énergie d’une dislo-
cation AB pour différentes configurations. L’axe x cor-
respond à la direction perpendiculaire aux vallées de
Peierls. La forme parabolique de la courbe est due à la
tension de ligne et les oscillations à la présence des
vallées de Peierls; (b) Allure correspondante du seg-
ment de dislocation pour la position où l’énergie de la
dislocation est minimale: u = 3a. L’axe y correspond
cette fois à la direction perpendiculaire aux vallées de
Peierls (d’après [66]).
σ abL 2W k≥⋅
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où σ est la contrainte appliquée, a la distance entre deux vallées de Peierls adjacentes, b le vecteur
de Burgers de la dislocation, L la longueur du segment de dislocation et Wk l’énergie de formation
d’un décrochement.
La contrainte appliquée lors des mesures de frottement intérieur n’est en général pas suffisante
pour remplir la condition de Paré. Toutefois, cette contrainte vient s’ajouter aux contraintes ré-
siduelles internes dues à la différence de coefficients d’expansion thermique entre les phases en
présence dans les cermets.
Une approximation de la contrainte de Paré pour des dislocations dans le TiCN est obtenue en pre-
nant une énergie de formation d’un double décrochement égale à l’énergie d’activation moyenne
des pics P2 et P3 (2.4 eV), une distance entre les vallées de Peierls  (avec d, distance
interatomique, 0.42 nm [68]), un vecteur de Burgers  et des dislocations de longueur
L = 400 nm. Dans ces conditions, une contrainte de 13 MPa est nécessaire pour satisfaire la condi-
tion de Paré et pour former des doubles décrochements. La contrainte appliquée lors des mesures
de frottement intérieur (env. 2 MPa) est effectivement insuffisante. Ainsi, la condition de Paré ne
peut être satisfaite qu’en présence de contraintes internes. 
L’amplitude d’un pic dû à un mécanisme de type KPF dépend de l’amplitude des contraintes in-
ternes ainsi que de la longueur des dislocations [66,67,69]. La figure VI-10 présente l’évolution de
l’intensité de frottement intérieur en fonction de la contrainte appliquée et de la longueur des dis-
locations. Deux régimes sont à distinguer: si abLσ < 4Wk, l’amplitude de frottement intérieur varie
avec la contrainte, si abLσ > 4Wk, un phénomène de saturation intervient et l’amplitude de frotte-
ment intérieur est indépendante de la contrainte. La présence de deux régimes peut expliquer les
différences d’amplitude des pics P2 et P3 observées entre les cermets complets et les squelettes car-
bonitrure. Le régime de saturation permet de comprendre que l’amplitude des pics P2 et P3 dans
les cermets à liant nickel et à liant cobalt est rigoureusement la même.
Les contraintes internes, de l’ordre de quelques dizaines de MPa aux températures des pics P2 et
P3 dans les cermets TiCN, quelque soit le taux de cobalt [28], sont supérieures à 4Wk/abL
(env. 26 MPa). Ainsi, l’amplitude des pics de frottement intérieur atteint sa valeur de saturation et
est insensible au taux de liant. En revanche, la diminution d’amplitude des pics P2 et P3 constatée
lorsque le liant métallique est retiré d’un cermet peut s’expliquer par le fait qu’une partie des con-
a 3 3⁄ d⋅=
b 2 2⁄ d⋅=
1
0
ϕ = 0
ϕ croissant
abLσ
16∆
ΛL2
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Figure VI-10 : Amplitude du frotte-
ment intérieur en fonction des con-
traintes internes et de la longueur des
dislocations pour différentes inclinai-
sons ϕ des dislocations par rapport aux
vallées de Peierls. A partir d’une cer-
taine contrainte, l’amplitude du frotte-
ment intérieur devient constante
(d’après [66]).
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traintes internes se relaxe avec l’attaque chimique du liant, amenant le niveau des contraintes in-
ternes au-dessous du seuil 4Wk/abL.
Par ailleurs, Chien [70] a montré qu’en dessous d’une température de transition fragile-ductile (si-
tuée entre 973 K et 1173 K), les mouvements des dislocations dans les carbures de titane sont
contrôlés par des mécanismes de Peierls. Il existe ainsi une similitude entre la température des pics
P2 et P3 (resp. 1150 K et 1250 K) et la transition fragile-ductile de la phase carbonitrure. La valeur
un peu plus élevée de la température des pics P2 et P3 peut aisément s’expliquer par la différence
des contraintes appliquées (Chien a effectué ses mesures par indentation). Les énergies d’activa-
tion (entre 2.1 eV et 3.1 eV) et les fréquences d’attaque (entre 5·109 s-1 et 2·1013 s-1) mesurées
pour les deux pics P2 et P3 sont en bon accord avec des mécanismes de Peierls observés dans des
céramiques. Une étude de la déformation de matériaux céramiques à haute température par mé-
canisme de double décrochements de dislocations présente des énergie d’activation du même ordre
de grandeur [71]. Les mesures de fluage dans le même domaine de température montrent des éne-
rgies d’activation d’environ 2 eV dans tous les cermets contenant du TiCN. Les mécanismes révé-
lés en frottement intérieur et en fluage semblent ainsi identiques.
Le pic de Bordoni, caractéristique de mécanismes de Peierls dans les matériaux à structure cubique
à faces centrées, est fréquemment un pic double [66]. Une interprétation de ce dédoublement est la
présence de deux populations de dislocations qui forment des doubles décrochements: les disloca-
tions vis et celles à 60° [66]. Seeger propose une autre interprétation pour expliquer le dé-
doublement du pic de Bordoni [72]. Si la longueur de certains segments de dislocation est
suffisamment importante, un deuxième double décrochement peut se créer sur la même ligne de
dislocation. Le dédoublement du pic rend compte de deux populations de segments de dislocation
de longueur différente: sur l’une, un seul double décrochement est créé alors que sur l’autre, un
deuxième double décrochement peut être généré en parallèle. Gadaud a observé les deux pics de
frottement intérieur associés à ces doubles décrochements dans le silicium [73]. Dans ce cas, la pré-
sence d’ancreurs permet de changer la longueur effective des segments de dislocation. Deux éne-
rgies d’activation différentes sont mesurées pour ces deux pics. Elles correspondent à l’énergie de
migration (1.5 eV) additionnée de l’énergie de formation d’un double décrochement (0.9 eV) dans
le cas d’un seul décrochement ou de la moitié de cette dernière (0.45 eV) dans le cas de plusieurs
décrochements.
La présence des deux pics P2 et P3 dans les cermets TiCN pourrait s’expliquer de l’une de ces deux
manières.
Dans les cermets TiCN à liant nickel, Viatte [48] observe une influence importante du molybdène
sur l’amplitude du pic P2. Cette influence, qui devrait toutefois être confirmée1, pourrait être due
à une modification de la composition des coquilles qui influencerait le potentiel de création de pai-
res de décrochement sur les dislocations contenues dans les grains de TiCN. Dans les cermets
TiCN à liant cobalt, aucune évolution régulière de l’amplitude du pic P2 n’est observée avec le taux
de molybdène [28]. En revanche, le rapport C/N influence l’amplitude du pic P2. Cette évolution,
non étudiée dans le cas des cermets à liant nickel, révèle l’influence des atomes légers sur le po-
tentiel de création de double-décrochements rencontrés dans un mécanisme de Peierls.
1. La soustraction d’un fond exponentiel par Viatte se base sur des mesures à basse température où le fond
est fortement influencé par la présence de P3.
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iii)Définition de la température de transition entre le domaine II et le domaine III
Afin d’analyser les résultats obtenus lors d’essais de déformation en fluage ou à vitesse imposée,
il est nécessaire de définir la plage de température correspondant au domaine II. En effet, la tem-
pérature de transition vers le domaine III qui apparaît vers 1200 K pour les carbures cémentés et
vers 1300 K pour les cermets à liant cobalt varie suivant le type de mesure.
Divers changements de comportement marquent la transition entre les domaines II et III lors d’es-
sais de flexion à vitesse imposée sur les métaux durs à liant cobalt: inversion de l’influence de la
taille des grains sur la vitesse de fluage, inversion du niveau de la contrainte d’écoulement des ma-
tériaux complets par rapport à leur squelette associé, variation du niveau d’énergie d’activation.
Les essais de flexion à vitesse imposée montrent une diminution de la contrainte d’écoulement et
une augmentation de la déformation à la rupture lors de la transition entre le domaine II et le
domaine III. Pour les matériaux à bas taux de cobalt, le WC-Co se trouve à 1273 K dans le
domaine III, caractérisé par des déformations importantes, alors qu’à cette même température, les
cermets TiCN-Co sont encore dans le domaine IIb (figure IV-3). L’augmentation du taux de cobalt
se traduit par une diminution de la température de transition entre les domaines II et III
(figure IV-4). A plus haute température (1473 K), tous les matériaux ont atteint le domaine III.
Les cermets mixtes se partagent entre ces deux tendances suivant la phase carbure-carbonitrure
majoritaire. Pour ces matériaux, la température de transition entre les domaines II et III peut être
établie par le critère de l’inversion de comportement du squelette carbure-carbonitrure par rapport
au matériau complet (§ IV.1.2). Elle est située entre 1173 K et 1273 K pour des cermets à majorité
de WC (figure IV-6) et entre 1273 K et 1473 K pour des cermets à majorité de TiCN (figure IV-5).
Les matériaux à majorité de WC, plus proches d’un pur WC-Co, possèdent ainsi une température
de transition inférieure.
D’après le critère de l’inversion de comportement entre les matériaux complets et les squelettes
carbonitrure associés, les cermets TiCN à liant nickel n’atteignent pas le domaine III, même à
1473 K [48].
Les mesures d’énergies d’activation par sauts de température présentent également deux régimes
distincts aussi bien pour les cermets TiCN-Co (figure IV-8) que pour les cermets mixtes
(figure IV-7). Tous les échantillons avec une majorité de TiCN présentent une transition aux envi-
ron de 1200 K entre un niveau d’énergie d’activation stable proche de 2 eV et un régime instable
où l’énergie d’activation prend des valeurs supérieures à 5 eV. Les échantillons à majorité de WC
présentent des singularités par rapport à cette température de transition. En effet, l’échantillon
Ti30W70Co6 marque une transition à une température inférieure (env. 1075 K), caractéristique
des échantillons avec un fort taux de WC. La température de transition élevée (1325 K) du cermet
mixte Ti30W70Co18 reste en revanche inexpliquée. Cette transition entre deux régimes d’énergie
d’activation doit être attribuée à la transition entre les domaines II et III (figure VI-1).
Dans les essais de fluage, la transition entre les domaines est observée à 1200 K pour les cermets
TiCN alors que lors des essais à vitesse imposée, celle-ci survient à 1300 K. La plus haute tempé-
rature de transition observée lors des essais à vitesse imposée est justifiée par le fait que la vitesse
de déformation est plus élevée durant les essais à vitesse imposée que pendant les essais en fluage.
iv)Description du domaine IIb
Les résultats des essais de flexion trois points dans le domaine II marquent l’apparition de la dé-
formation plastique dans les métaux durs à liant cobalt. Dans ce domaine de température, les dé-
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formations restent toutefois limitées et la rupture intervient rapidement. Les études menées sur des
cermets TiCN à liant cobalt [28,36] montrent qu’une augmentation de la taille des grains engendre
une vitesse de fluage plus élevée et une contrainte d’écoulement plus faible. L’augmentation de la
contrainte d’écoulement, lorsque la taille des grains diminue, est conforme à une loi de durcisse-
ment de type Hall-Petch [28] où la limite élastique σél est inversement proportionnelle à la racine
carrée de la taille des grains d [74].
Pour les matériaux à bas taux de cobalt (figure IV-3), la contrainte d’écoulement plus élevée du
WC-Co à 1173 K s’explique par le module élastique plus important du WC. A cette température,
le WC-Co est encore dans le domaine IIa (déformation du cobalt) alors que les cermets qui con-
tiennent du TiCN sont dans le domaine IIb caractérisé par la déformation plastique des grains de
TiCN. Pour les matériaux à haut taux de cobalt (figure IV-4), la même tendance est affichée avec
toutefois un décalage en température. L’augmentation du taux de cobalt diminue les températures
de transition entre domaines II et III.
Les comparaisons, lors d’essais de flexion à vitesse imposée, entre un cermet mixte complet et un
squelette carbure-carbonitrure associé montrent que, dans le domaine II, les matériaux complets se
déforment moins que leur squelette associé (figures IV-5 et IV-6, courbes à basse température): il
est nécessaire de déformer plastiquement le squelette métallique en plus du squelette carbure-car-
bonitrure. Ce comportement a déjà été observé pour des carbures cémentés (figure II-7) [25] ainsi
que pour des cermets TiCN (figure II-9) [28].
Les mesures d’énergie d’activation présentent un palier aux environs de 2 eV dans la gamme de
températures propre au domaine II. Cette énergie d’activation correspond à celle du mécanisme
responsable du fluage qui intervient dans le domaine II et qui est mis en évidence en frottement
intérieur par les pics P2 et P3, à savoir le mouvement de dislocations contrôlé par les forces de
Peierls. Les énergies d’activation mesurées en frottement intérieur (entre 2.1 eV et 3.1 eV) sont
compatibles avec celles mesurées en fluage (2.0 eV). L’observation de l’augmentation de la den-
sité de dislocations dans les cermets TiCN, après déformation des échantillons [28,36], renforce
l’hypothèse d’une déformation par glissement de dislocations contrôlé par les barrières de Peierls.
1.3 Domaine III, glissement aux joints de grains
Le domaine III se caractérise par l’apparition d’une déformation plastique importante dans les mé-
taux durs. Il commence vers 1200 K pour les carbures cémentés et vers 1300 K pour les cermets à
liant cobalt. Des études précédentes ont démontré la présence de glissement aux joints de grains
dans ce domaine de température dans les cermets TiCN à liant cobalt [28,36] ainsi que dans les
carbures cémentés [25,75]. Ce mode de déformation est également envisagé pour expliquer la dé-
formation à haute température des cermets mixtes. En effet, la vitesse de déformation inversement
proportionnelle à la taille des grains qui est observée dans tous les métaux durs à liant cobalt ainsi
que l’infiltration de cobalt observée aux joints de grains (figures VI-11 et VI-12) tendent à confir-
mer cette hypothèse.
La déformation dans le domaine IIb des cermets contenant des grains de TiCN est ré-
gie par la déformation intragranulaire du TiCN, contrôlée par un mécanisme de
Peierls.
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a) Modèle de glissement aux joints de grains dans les métaux durs à liant cobalt
Dans ce paragraphe, un nouveau modèle1, inspiré de celui de Ashby et Verrall [76] est élaboré afin
de décrire le comportement en fluage à haute température des métaux durs à liant cobalt. Le modèle
de Ashby et Verrall, prévu pour des matériaux monophasés polycristallins, est étendu à des maté-
riaux composites comportant une phase métallique liante entre les grains. Les grains de carbure
et/ou de carbonitrure sont approximés par des octogones (de taille d) et les plages de cobalt par des
carrés (de côté l). En deux dimensions, un plan peut être pavé par ces deux formes et leur taille peut
être ajustée afin d’obtenir le rapport (TiCN+WC)/Co désiré (figure VI-13a). Lorsqu’une contrainte
suffisamment forte est appliquée en compression ou en tension à la cellule représentée à la
figure VI-13a, celle-ci se déforme. En supposant tout d’abord qu’aucune déformation des grains
1. Ce modèle est nommé modèle de fluage dans la suite de ce travail.
1 µm
Figure VI-11 : Décohésion des grains du squelette
carbonitrure d’un échantillon TiC0.7N0.3 -
3% Mo2C - 6% Co (% vol.) observé en MEB après
déformation de 2.2% par flexion trois points à
1473 K. La région observée est déformée en ten-
sion. Certains grains sont complètement entourés
par du liant cobalt et des fissures sont visibles.
Co Grain TiCN
Grain TiCN
Co
Grain TiCN
Grain TiCN
20 nm
10 nm
Champ sombre
Figure VI-12 : Image en microscopie électronique à transmission à champ clair de l’interface entre deux
grains de TiCN dans un cermet mixte Ti70W30Co18 déformé en traction à 1473 K. L’agrandissement du joint
de grain (image en champ sombre) présente l’infiltration de cobalt entre les joints durant la déformation.
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n’intervient1, la déformation ne peut se produire que par glissement aux joints de grains. Sans dé-
formation des grains, le volume disponible pour le cobalt après glissement est réduit
(figure VI-13b). De simples considérations géométriques montrent que, pour un déplacement ∆l
de chaque grain, la diminution (en deux dimensions) de la surface occupée par le cobalt est de
. Le détail du calcul est présenté à l’annexe 1.1. La seule possibilité pour le cobalt
d’augmenter le volume disponible est d’infiltrer les joints de grains et de produire la décohésion
du squelette carbure-carbonitrure, rendant ainsi plus facile le glissement aux joints de grains
(figure VI-13c).
Dans le cas des cermets TiCN à liant cobalt, il est probable que les grains de TiCN se déforment
dans le domaine III comme c’est le cas à plus basse température (domaine II). Cette déformation
des grains se produit simultanément au mécanisme dominant qui est le glissement aux joints de
grains [28,48,50]. Cette accommodation du glissement aux joints de grains par la déformation in-
terne des grains est nécessaire afin de maintenir la cohésion du matériau [76,77]. L’infiltration du
cobalt dans les joints de grains, prévue par le modèle, est diminuée si les grains de TiCN se dé-
forment. Néanmoins, celle-ci existe comme le montrent les observations en microscopie électroni-
que à balayage d’échantillons déformés en tension (figure VI-11) ou en compression. Dans le cas
des carbures cémentés, les grains de WC peuvent être considérés comme indéformables et seule
l’infiltration du cobalt aux joints intervient. L’infiltration du cobalt dans les joints de grains des
cermets mixtes, composés de grains de TiCN et de WC, est donc d’autant plus importante que le
matériau comprend plus de WC.
Ce modèle apporte une description purement géométrique du phénomène. Afin de permettre l’in-
filtration du cobalt aux joints de grains, une force motrice doit être invoquée. Celle-ci sera discutée
en même temps que les réactions d’interfaces, dans le paragraphe 1.3.c.ii) de ce chapitre.
i) Validité morphologique du modèle
Dans ce modèle, le libre parcours moyen dans le cobalt2 l est relié à la taille des grains d au travers
de la fraction volumique de cobalt. En effet, la fraction de cobalt cCo s’exprime comme le rapport
1. On verra au paragraphe suivant que cette hypothèse, réaliste dans le cas des grains de WC, doit être par-
tiellement corrigée pour les grains de TiCN.
∆S 2∆l2=
∆S = -2∆l2
∆l
Décohésion des grains
(a) (b) (c)
dl
Figure VI-13 : Modèle pour décrire le comportement en fluage de métaux durs à liant cobalt à haute tempé-
rature: (a) les grains de carbure et/ou carbonitrure sont représentés par des octogones et les plages de cobalt par
des carrés; (b) si une contrainte est appliquée, le glissement aux joints de grains intervient et, en l’absence de
déformation des grains, une diminution du volume disponible pour le cobalt se produit; (c) dans ces conditions,
le cobalt infiltre les joints de grains pour trouver de la place et produit la décohésion du squelette carbure-car-
bonitrure.
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entre la surface d’une plage de cobalt l2 et la surface de la maille élémentaire (composée d’une pla-
ge de cobalt et d’un quart de chacun des quatre grains qui l’entourent)  (figure A-1):
(VI.2)
Le libre parcours moyen dans le cobalt l, calculé au moyen du modèle à partir de l’équation (VI.2),
devient:
(VI.3)
Il est ainsi possible de comparer le libre parcours moyen mesuré par analyse d’images avec le libre
parcours moyen calculé à partir de l’équation (VI.3). La taille des grains et la fraction volumique
de cobalt sont mesurées par analyse d’images. La figure VI-14 reporte les valeurs calculées et
mesurées pour cinq cermets à liant cobalt avec des tailles de grains et des fractions volumiques de
cobalt variables. La bonne correspondance des résultats montre que la description simplificatrice
du modèle géométrique composé d’octogones et de carrés n’est pas en contradiction avec la rela-
tion entre les mesures de tailles de grains et celle de libre parcours moyen dans les plages de liant
cobalt. Un écart est toutefois relevé pour la nuance TiMo6Co18.
ii)Dérivation de l’équation constitutive du fluage
Il est possible de déduire du modèle une équation constitutive qui exprime la vitesse de fluage en
fonction de la contrainte appliquée, de la taille des grains de carbure-carbonitrure, du libre parcours
moyen des plages de liant et de la concentration de liant cobalt dans le métal dur.
2. Le libre parcours moyen l est défini au sens de l’analyse d’image. Il s’agit de la taille moyenne des plages
de liant cobalt mesurée sur une image de microscopie électronique à balayage. Parler de taille des plages
de liant n’a pas de sens car les cristaux qui forment ces plages peuvent mesurer plusieurs centaines de mi-
crons.
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Figure VI-14 : Comparaison du libre par-
cours moyen des plages de liant mesuré par
analyse d’image avec le libre parcours
moyen prédit par le modèle. Les mesures
sont effectuées sur cinq différentes nuances
de cermets à liant cobalt avec des fractions
volumiques de molybdène et de cobalt varia-
bles. Le taux de molybdène influence la taille
des grains.
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Une maille élémentaire comprenant une plage de cobalt et un quart de chacun des quatre grains qui
l’entourent (figure A-1) est tout d’abord définie. L’épaisseur a de la maille élémentaire est consi-
dérée comme constante. Une contrainte extérieure appliquée à la maille élémentaire effectue un
travail par unité de temps:
(VI.4)
où σ est la contrainte appliquée,  la vitesse de déformation et  le volume de la
maille élémentaire. Le détail du calcul du volume V figure dans l’annexe 1.2.
Au cours du fluage stationnaire, le travail par unité de temps est égal à la puissance dissipée par
quatre processus irréversibles [76]:
•déformation des plages de cobalt;
• réactions d’interfaces;
•glissement aux joints de grains carbure-carbonitrure (résistance visqueuse);
• fluctuation de la surface des joints (énergie de surface).
Comme toutes les variables d’état sont constantes (en fluage stationnaire), l’entropie de l’échan-
tillon ne change pas avec le temps. En revanche, les processus irréversibles créent de l’entropie qui
doit être dissipée sous forme de chaleur:
(VI.5)
Ainsi, pendant un pas de temps ∆t, . L’équation (VI.4) donne  en con-
sidérant , la déformation totale, telle que .
A partir de ces considérations et de l’équation (VI.4), on obtient:
(VI.6)
où θ représente le taux de production d’entropie par unité de volume.
L’énergie dissipée par les quatre processus irréversibles s’additionne linéairement:
(VI.7)
En première approximation, les termes de réactions d’interfaces et de résistance visqueuse aux
joints de grains sont négligés1 (suivant [76]). Il reste ainsi à calculer les termes dus à la déformation
des plages de cobalt  et à la fluctuation de la surface des joints . Le détail des
calculs est présenté dans l’annexe 1.3. 
•La puissance dissipée par la déformation du cobalt dépend de la contrainte appliquée. En effet,
on constate que le fluage à haute température présente une inversion de comportement en fonc-
tion du taux de cobalt dans les cermets TiCN-Co (figure VI-15). A basse contrainte, les maté-
riaux à bas taux de cobalt se déforment plus facilement que ceux à haut taux de cobalt. A haute
contrainte, le comportement inverse est observé. Une contrainte de seuil est évaluée à 100 MPa
dans le cas des cermets TiCN-Co [28,50]. Ainsi, deux mécanismes qui contrôlent la déforma-
tion du cobalt sont introduits dans le modèle. A basse contrainte, la vitesse de fluage est faible
1. La validité de cette simplification est discutée au paragraphe 1.3.c.ii).
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et l’on suppose que le cobalt se déforme par diffusion dans les plages de liant et aux joints de
grains. A haute contrainte, la vitesse de fluage est élevée et l’on suppose que la déformation
dans le cobalt est contrôlée par glissements de dislocations [78].
- Si la contrainte est faible, la puissance dissipée par la déformation du cobalt est don-
née par l’équation (A.1.11):
(VI.8)
où Ω est le volume atomique du cobalt, k la constante de Boltzmann, DV le coefficient
d’autodiffusion du cobalt, DB le coefficient de diffusion du cobalt aux joints entre les
grains de carbure-carbonitrure et les plages de cobalt, δ l’épaisseur de ces joints et c2
un facteur proche de 0.35 qui décrit le parcours moyen des atomes de cobalt qui dif-
fusent. Le calcul de c2 est effectué dans l’annexe 1.4.
- Si la contrainte est élevée, la puissance dissipée est donnée par l’équation (A.1.15):
(VI.9)
où Λ est la densité de dislocations, b le vecteur de Burgers et B le terme de frottement
visqueux appliqué aux dislocations (par exemple dû au traînage de défauts ponctuels).
•La puissance dissipée par la fluctuation de la surface des joints s’exprime à partir de l’équation
(A.1.18):
(VI.10)
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Figure VI-15 : Courbes de fluage à 1473 K sous (a) 40 MPa et (b) 250 MPa de deux échantillons cermets à
liant cobalt d’après [28] (bas cobalt: Ti0.7N0.3 - 6% Mo2C - 6% Co et haut cobalt: Ti0.7N0.3 - 6% Mo2C -
18% Co). A basse contrainte, la vitesse de fluage indiquée pour chaque courbe diminue lorsque le taux de cobalt
augmente. A haute contrainte, le comportement est inversé et la vitesse de fluage augmente lorsque le taux de
cobalt augmente.
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où  avec  l’énergie d’interface Co-TiCN,  l’énergie d’interface
TiCN-TiCN et x est la longueur de pénétration du cobalt dans les joints de grains.
En tenant compte du fait que les groupes de grains sont orientés aléatoirement, le travail moyen
exécuté par la contrainte doit être divisé par deux [76]. L’équation (VI.7) devient:
(VI.11)
En introduisant les équations (VI.8) ou (VI.9) et (VI.10) dans l’équation (VI.11), on obtient l’ex-
pression de la vitesse de fluage suivant la valeur de la contrainte:
•Si la contrainte est faible:
(VI.12)
•Si la contrainte est élevée:
(VI.13)
A faible contrainte ( ) la vitesse de fluage est déterminée par une contrainte effective σeff res-
sentie par les plages de cobalt. Celle-ci est égale à la contrainte appliquée à laquelle est soustraite
la force chimique nécessaire à créer une nouvelle interface lors du déplacement des joints de
grains. Lorsque la contrainte est élevée ( ) cette contrainte effective apparaît au dénominateur.
b) Application du modèle
Ce modèle peut être confronté aux mesures effectuées sur différents métaux durs à liant cobalt. Les
effets de taille des grains, de taux de liant cobalt, de rapport TiCN/WC et de la suppression du liant
métallique sont étudiés dans ce paragraphe pour les différents types de métaux durs.
i) Effet de la taille des grains carbure-carbonitrure
•Dans le cas où la contrainte appliquée est faible, l’équation (VI.12) montre que la vitesse de
fluage dépend de deux termes: l’un, proportionnel à l-2, qui correspond à un fluage de type Na-
barro-Herring (diffusion volumique dans le cobalt [20,21]) et l’autre, proportionnel à δ·l-3, qui
correspond à un fluage de type Coble (diffusion aux joints de grains [22]). L’effet de la taille
des grains de TiCN est implicitement contenu dans la variation du libre parcours moyen l du
cobalt. En effet, si le taux de cobalt ne varie pas, l’équation (VI.3) montre que la taille des
grains d est proportionnelle au libre parcours moyen l. Cet effet est confirmé par les trois points
de gauche sur la figure VI-14 (cermets avec 6% vol. de cobalt). La vitesse de fluage varie ainsi
au travers de l’équation (VI.3) de manière inverse à la taille des grains de carbure-carbonitrure
(d-2 et d-3) et également de manière inverse à la taille des plages de cobalt (l-2 et δ·l-3). Cet effet
est bien plus important que celui explicitement contenu dans l’expression de la contrainte ef-
fective σeff (éq. (VI.12)) qui diminue lorsque la taille des grains d diminue.
Ainsi, dans le cas d’une faible contrainte, la vitesse de fluage doit diminuer lorsque la taille des
∆Γ 2ΓCo ΓTiCN–= ΓCo ΓTiCN
1
2--σε˙V VTθ( )def VTθ( ) joints+=
ε˙
low Ω
4kT---------
1
l2
--- σ
4∆Γ
d l+----------–
2∆l 2x+
∆l-------------------------⋅   DV 1
DB
DV
-------
δ
c2l
------⋅+⋅ ⋅=
                   
σeff Deff
ε˙
high 2Λb
2
B
---------cCo
σ
2
σ
4∆Γ
d l+----------
2∆l 2x+
∆l-------------------------⋅–
---------------------------------------------------=
        
σ2/σeff
ε˙
low
ε˙
high
Discussion
111
grains de TiCN augmente. Cette dépendance est confirmée par les résultats expérimentaux pré-
sentés à la figure VI-16a pour des cermets à liant cobalt [28,50]. Pour les carbures cémentés,
l’évolution de la vitesse de déformation avec la taille des grains n’est pas connue car aucune
mesure n’a été effectuée dans cette gamme de contrainte.
•Dans le cas où la contrainte appliquée est élevée, la taille des grains d n’intervient dans l’équa-
tion (VI.13) qu’au travers du terme de la contrainte effective (dû à la fluctuation de la surface
des joints). La diminution de la taille des grains engendre alors une augmentation de la vitesse
de fluage. Cette tendance, prévue par le modèle, se confirme dans le cas des cermets à liant co-
balt (figure VI-16b) ainsi que dans le cas des carbures cémentés (figure II-6, courbes à 1273 K).
A l’inverse des cermets TiCN et des carbures cémentés, les cermets mixtes n’ont pas été produits
avec des tailles de grains de carbure-carbonitrure différentes. Les faibles différences de tailles de
grains observées entre les quatre nuances de cermets mixtes ne sont que la conséquence de la va-
riation importante de paramètres comme le taux de cobalt ou le rapport TiCN/WC. Ainsi, la vali-
dité du modèle par rapport à la taille des grains de carbure-carbonitrure ne peut pas être vérifiée
dans le cas des cermets mixtes.
ii)Effet du taux de liant
•Dans le cas où la contrainte appliquée est faible, le taux de liant n’apparaît pas de manière ex-
plicite dans l’équation (VI.12). En revanche, l’équation (VI.3) montre qu’à taille de grains de
carbure-carbonitrure constante, le libre parcours moyen l augmente lorsque la concentration de
cobalt cCo augmente. Ainsi, la vitesse de fluage, composée de deux termes inversement propor-
tionnels au libre parcours moyen (l-2 et δ·l-3), augmente quand le taux de cobalt diminue.
Cette prévision du modèle est confirmée par les résultats obtenus pour des cermets TiCN à liant
cobalt avec la même taille de grains (figure VI-15a). Aucune conclusion ne peut être tirée pour
les carbures cémentés car aucune mesure n’a été effectuée dans cette gamme de contraintes sur
ces matériaux.
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Figure VI-16 : Courbes de fluage à 1473 K sous (a) 40 MPa et (b) 250 MPa de deux échantillons cermets à
liant cobalt d’après [28] (gros grains: Ti0.7N0.3 - 3% Mo2C - 6% Co et petits grains: Ti0.7N0.3 - 13% Mo2C -
6% Co). Quelque soit le niveau de contrainte, la vitesse de fluage indiquée pour chaque courbe diminue lorsque
la taille des grains augmente.
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•Dans le cas où la contrainte appliquée est élevée, l’équation (VI.13) présente une dépendance
de la vitesse de fluage  proportionnelle au taux de cobalt cCo, soit un comportement inversé
par rapport au domaine de basse contrainte. Le comportement opposé entre les deux régimes
de contrainte est présenté à la figure VI-15 pour des cermets à liant cobalt. Dans le cas des car-
bures cémentés, les essais à vitesse imposée révèlent effectivement une augmentation de la vi-
tesse de déformation avec le taux de cobalt sous forte contrainte (figure VI-17).
Des essais de fluage ont été effectués sur les cermets mixtes seulement dans le cas des mesures
d’énergie d’activation par saut de température. Ces essais ne sont pas utilisables en vue de compa-
rer des vitesses de fluage entre différentes nuances car la température et la contrainte appliquée
sont variées de manière propre à chaque nuance (§ III.2.4). En revanche, les essais à vitesse impo-
sée présentés aux figures IV-1 et IV-2 montrent bien à 1373 K et 1473 K une vitesse de déforma-
tion supérieure pour les échantillons à haut taux de cobalt. La contrainte appliquée est, dans ce cas,
supérieure à la contrainte de seuil estimée à 100 MPa. A 1473 K, pour les échantillons avec une
majorité de WC (figure IV-2), la contrainte appliquée tombe aux environs de la contrainte de seuil.
Dans ces conditions, la nuance avec un haut taux de cobalt se déforme moins que celle à bas taux
de cobalt. Il est ainsi possible d’affirmer que l’inversion de comportement entre les deux régimes
de contrainte pourrait être également présente dans les cermets mixtes.
iii)Effet du rapport TiCN/WC
L’analyse de l’effet du rapport TiCN/WC s’appuie sur les figures IV-3 et IV-4 à 1373 K et 1473 K.
Sur ces figures, une augmentation du taux de WC diminue généralement la contrainte d’écoule-
ment et augmente ainsi la vitesse de déformation. Le modèle permet d’expliquer cet effet; les
grains de WC ne se déformant pas au cours de la déformation de l’échantillon, le modèle prévoit
une infiltration du cobalt aux joints de grains d’autant plus importante que l’échantillon contient
plus de WC. Comme l’infiltration du cobalt aux joints facilite le glissement aux joints de grains,
les matériaux contenant plus de WC se déforment plus facilement.
Toutefois, pour les métaux durs à bas taux de cobalt (figure IV-3c et d), un faible ajout de carbure
de tungstène dans un cermet TiCN-Co (Ti70W30Co6) diminue la vitesse de déformation. Dans ce
matériau mixte à majorité de TiCN, les grains de TiCN sont probablement en quantité suffisante
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pour que leur déformation permette d’accommoder le glissement aux joints de grains aussi bien
que dans le cas d’un pur cermet TiCN-Co. L’infiltration du cobalt aux joints reste ainsi limitée. La
présence de grains de WC, indéformables et de géométrie différente, bloque partiellement le glis-
sement aux joints de grains de TiCN. Les grains de WC jouent le rôle d’ancreurs dans la phase car-
bure-carbonitrure. La vitesse de déformation est ainsi plus faible pour un cermet mixte à majorité
de TiCN que pour un pur cermet TiCN-Co. Cet effet ne se manifeste pas clairement dans le cas des
cermets mixtes avec 18% vol. de cobalt (figure IV-4) car avec une quantité de cobalt plus impor-
tante, le glissement aux joints est facilité pour toutes les nuances. L’effet ancreur des grains de WC
n’agit plus.
iv)Effet de la suppression du liant
Dans tous les métaux durs étudiés, on pourrait s’attendre à ce que la suppression du liant cobalt
diminue la résistance au fluage et à la rupture. Ceci se produit effectivement dans le domaine II
mais pas dans le domaine III où le cobalt semble aider la déformation. Ce comportement, déjà ob-
servé dans les WC-Co (figure II-7) [25] ainsi que dans les cermets à liant cobalt (figure II-9)
[28,36], se retrouve dans les cermets mixtes (figures IV-5 et IV-6).
Dans le modèle proposé, la déformation du matériau comprime le cobalt qui infiltre les joints pour
trouver de la place. La décohésion du squelette carbure-carbonitrure intervient et le glissement aux
joints de grains est ainsi facilité par la présence du cobalt. En cas d’absence de liant cobalt, il n’y
a pas d’infiltration et le squelette carbure-carbonitrure se déforme moins que le matériau complet.
Dans le même domaine de température, le nickel ne semble pas avoir le même pouvoir d’infiltra-
tion que le cobalt. Le cermet TiCN complet reste plus résistant que son squelette carbonitrure et le
domaine III ne semble pas être atteint, même à 1473 K [48].
Le modèle décrit ci-dessus permet d’expliquer l’évolution de la vitesse de fluage en fonction
de la taille des grains de carbure-carbonitrure, du taux de liant cobalt et de la suppression
du liant cobalt. Ce modèle explique également l’infiltration du cobalt aux joints de grains
carbure-carbonitrure observée par microscopie électronique dans les régions déformées en
traction comme en compression (figures VI-11 et VI-12). Dans les zones non déformées du
même échantillon, l’infiltration du cobalt aux joints de grains n’est pas observée
(figure VI-18).
1 µm
Figure VI-18 : Observation en MEB d’une région
non déformée prise au centre d’un échantillon
TiC0.7N0.3 - 3% Mo2C - 6% Co déformé de 2.2%
par flexion trois points à 1473 K. Contrairement à
une zone déformée du même échantillon
(figure VI-11), aucune infiltration du cobalt aux
joints de grains TiCN-TiCN n’est observée.
VI
114
c) Validité du modèle
i) Application quantitative
Le modèle décrit précédemment permet d’expliquer qualitativement l’évolution de la vitesse de
fluage en fonction de divers paramètres. Toutefois, des vérifications quantitatives du modèle, ef-
fectuées dans le cas d’une faible contrainte appliquée1, aboutissent à une surestimation de la vites-
se de fluage d’un facteur 1000 par rapport aux vitesses mesurées lors d’essais de fluage sous
40 MPa à 1473 K. Les valeurs des paramètres qui apparaissent dans l’équation (VI.12) sont regrou-
pées dans l’annexe 1.5. En effet, il faut considérer que la cellule qui se déforme (figure VI-13)
n’est pas isolée mais entourée par d’autres plages cobalt et par d’autres grains de carbure-carboni-
trure. La déformation de la cellule unité doit être compatible avec celle de son environnement. La
figure VI-19 montre qu’en supposant une faible déformation des grains de carbure-carbonitrure,
un cisaillement à 45° d’une partie des plages cobalt doit se produire. Dans l’hypothèse de grains
de carbure-carbonitrure indéformables, le cisaillement des plages de cobalt devrait s’étendre à l’in-
fini. Toutefois, une accommodation intervient et un nombre fini de plages de liant sont atteintes
par cette déformation.
Les équations constitutives qui décrivent la vitesse de fluage suivant le régime de contrainte (éq.
(VI.12) et (VI.13)) sont modifiées car la déformation des plages de cobalt intervient à plusieurs éta-
pes du calcul. En particulier, le volume total des plages de cobalt déformées augmente. L’expres-
sion de la vitesse de fluage suivant la valeur de la contrainte est alors la suivante (le détail des
calculs figure dans l’annexe 1.6):
1. Des vérifications quantitatives ne peuvent être effectuées dans le cas d’une contrainte appliquée élevée car
certains paramètres comme la densité de dislocations Λ ou le terme de frottement visqueux B sont incon-
nus.
Figure VI-19 : Modèle de la déformation globale
d’un métal dur à liant cobalt. La cellule unité pré-
sentée à la figure VI-13 figure en gras au centre de
la déformation. Les plages de cobalt hachurées en
croix doivent se déformer pour accommoder la dé-
formation de la cellule unité.
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•Si la contrainte est faible:
(VI.14)
•Si la contrainte est élevée:
(VI.15)
où N est le nombre de cellules élémentaires déformées par cisaillement. On remarque que dans le
cas où N = 0, les expressions (VI.14) et (VI.15) sont identiques à celles trouvées précédemment
(éq. (VI.12) et (VI.13)). La considération de N plages de liant déformées par cisaillement tend à
diminuer le terme de contrainte effective. Par ailleurs, le premier terme de l’expression de la vitesse
de fluage à basse contrainte (éq (VI.14)) présente une dépendance proportionnelle à 1/N3. Il appa-
raît que la présence d’une quarantaine de cellules déformées par cisaillement (soit une dizaine dans
chacune des quatre directions (figure VI-19)) permet d’expliquer la différence d’un facteur 1000
entre la vitesse de fluage prédite par le modèle et celle mesurée par l’expérience (calculs dans
l’annexe 1.5).
ii)Activation thermique
Jusqu’ici, la présentation du modèle a supposé une certaine pénétration du liant dans les joints de
grains, sans explication physique de la force motrice responsable. Par ailleurs, les énergies d’acti-
vation mesurées en fluage dans le domaine III (figures IV-7 et IV-8) devraient être proche de
l’énergie d’autodiffusion du cobalt (3 eV) puisque le mécanisme qui contrôle le fluage à cette tem-
pérature est la déformation des plages de cobalt. Dans le modèle, cette énergie de diffusion s’ex-
prime par le terme de diffusion effective Deff (éq. (VI.12)). Toutefois, les mesures expérimentales
présentent des valeurs deux fois plus élevées (entre 5 eV et 8 eV).
La présence d’une force motrice responsable de l’infiltration du cobalt est probablement due à une
transformation du joint. L’évolution de la structure du joint peut être à l’origine des mesures
d’énergies d’activation apparentes en fluage. Deux phénomènes peuvent être à l’origine de cette
transformation du joint:
•une transformation de phase au niveau du joint qui conduit à une plus grande mouillabilité du
joint par le cobalt;
•une simple diffusion du cobalt aux joints, activée thermiquement, qui modifie la structure du
joint.
Dans ce contexte, il semble bon de considérer dans l’analyse les termes de résistance visqueuse aux
joints de grains carbure-carbonitrure et de réactions d’interfaces qui ont été négligés dans le calcul
de la vitesse de fluage et qui agissent tous deux aux joints de grains.
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• Résistance visqueuse aux joints de grains carbure-carbonitrure
Dans le cas où une force visqueuse agit aux joints de grains de carbure-carbonitrure, il est possible
de calculer l’énergie dissipée lors de glissement par un tel processus (cf annexe 1.3 d):
(VI.16)
où ηB est le coefficient de viscosité du joint de grains carbure-carbonitrure et  l’épaisseur du joint
de grains carbure-carbonitrure.
En ajoutant le terme donné en (VI.16) dans l’équation (VI.11), on obtient une nouvelle expression
pour la vitesse de fluage:
(VI.17)
où σeff et Deff sont ceux définis dans l’équation (VI.12). Les termes de diffusion et de viscosité
agissent en parallèle: c’est le terme le plus faible qui contrôle la vitesse de fluage. Ainsi, si le coef-
ficient de viscosité est faible, le terme de diffusion est dominant et cette équation se réduit à celle
déjà obtenue (éq. (VI.12)). Dans le cas contraire, le terme de résistance visqueuse contrôlerait la
vitesse de fluage qui serait donnée par:
(VI.18)
Dans un tel cas, une augmentation du taux de cobalt, qui équivaut à une augmentation du libre par-
cours moyen l à taille de grains d constante, se traduirait par une augmentation de la vitesse de flua-
ge. Ce comportement est opposé à celui observé expérimentalement à basse contrainte
(figure VI-15a). Dans ce domaine de contrainte, le coefficient de viscosité doit être faible et la dé-
formation doit être contrôlée par le terme de diffusion du cobalt de l’équation (VI.17). 
A haute contrainte, le coefficient de viscosité doit à plus forte raison être faible car la décohésion
observée est plus importante. L’infiltration du cobalt facilite le glissement aux joints.
Le terme de résistance visqueuse n’est donc pas dominant. Il ne permet ainsi pas d’expliquer la
différence entre les énergies d’activation prédites par le modèle et celles mesurées expérimentale-
ment dans le cas des matériaux complets.
En revanche, dans les squelettes carbure-carbonitrure associés, le terme de résistance visqueuse est
dominant car la diffusion du cobalt est absente. Dans les squelettes, les seuls processus qui dissi-
peraient de l’énergie seraient la résistance visqueuse aux joints et la fluctuation de la surface des
joints de grains. Les énergies d’activation mesurées en fluage pour les squelettes sont plus basses
que pour les matériaux complets mais restent toutefois élevées. Elles expriment en partie l’activa-
tion thermique de la viscosité des joints entre les grains de carbure-carbonitrure. Malgré l’attaque
chimique du liant, ces joints ne sont pas parfaitement propres et contiennent certainement du co-
balt. La présence de cobalt aux joints modifie la structure des joints et fausse ainsi partiellement la
mesure de l’énergie d’activation.
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• Réactions d’interfaces
Lors de réactions chimiques, des phénomènes complexes de réaction aux interfaces peuvent inter-
venir comme par exemple la dissolution d’atomes présents aux joints de grains carbure-carboni-
trure par le cobalt infiltré. Si le fluage est engendré par ce seul phénomène, la vitesse de
déformation peut être calculée [79]:
(VI.19)
où DL et CL sont respectivement les coefficients de diffusion et de solubilité des éléments dissous
des joints dans le liant, Γ l’énergie d’interface entre les éléments dissous et le liant et d le diamètre
des grains supposés sphériques.
Ce mécanisme de fluage est du type Coble [22] dans lequel la diffusion est influencée par la mise
en solution d’atomes supplémentaires. Cette expression de la vitesse de fluage introduit une éner-
gie d’activation qui est la somme d’une énergie de dissolution et d’une énergie de diffusion. Une
telle énergie d’activation pourrait expliquer les valeurs expérimentales élevées qui sont mesurées
pour les cermets à liant cobalt. On devrait toutefois observer un net changement lors de la mesure
de l’énergie d’activation de squelettes carbure-carbonitrure. En effet, la dissolution des joints de-
vrait être bien plus importante sur les matériaux complets. Il est malheureusement difficile de cou-
pler le terme exprimé par (VI.19) avec la diffusion interne qui opère dans les plages de cobalt et de
parvenir à une équation unitaire.
Par ailleurs, les théories du fluage par diffusion (Nabarro-Herring [20,21] et Coble [22]) partent du
principe que les surfaces ou les joints de grains sont des sources ou des puits parfaits pour les la-
cunes [17]. L’imperfection des sources ou puits de lacunes peut s’exprimer par une différence de
potentiel chimique ∆µi nécessaire pour l’émission ou l’absorption d’une lacune. Dans l’expression
de la vitesse de fluage (VI.12), ce potentiel ajoute un terme dans l’expression de la contrainte ef-
fective [76]. L’effet de ce potentiel dépend de sa forme. Dans le cas où des dislocations dans les
joints agissent comme sources ou puits de lacunes en entraînant en même temps un déplacement
du joint [80], on peut distinguer deux cas:
•Si une contrainte de seuil s’oppose au mouvement des dislocations de joint, ∆µi est constant.
Une contrainte de seuil additionnelle est simplement ajoutée dans la contrainte effective de
l’équation (VI.12):
(VI.20)
où α est une constante.
•Si une force de frottement visqueux s’oppose au mouvement des dislocations de joint, ∆µi dé-
pend de la contrainte. Il faut alors calculer l’expression de ∆µi en fonction de la vitesse de dé-
formation et l’introduire dans l’équation (VI.20). Ce calcul, détaillé par Ashby [76], s’appuie
sur le fait que la vitesse de ces dislocations s’exprime en fonction d’une mobilité M. Dans le
cas du modèle de fluage, ∆µi s’exprime par:
(VI.21)
où  est une constante qui dépend d’un facteur géométrique, du vecteur de Burgers des dislo-
cations et de la densité de dislocations.
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L’introduction de ∆µi dans l’équation (VI.20) conduit à une nouvelle expression:
(VI.22)
Si la mobilité M des dislocations de joint de grains est grande, cette équation se réduit immé-
diatement à celle déjà obtenue (éq. (VI.12)). En revanche, si la mobilité des dislocations est li-
mitée, elles contrôlent la vitesse de fluage exprimée par l’équation (VI.22). L’énergie
d’activation mesurée en fluage est alors celle de la mobilité des dislocations. Dans un tel cas,
la vitesse de fluage diminuerait lorsque la taille des grains augmente, ce qui resterait en accord
avec les observations expérimentales (figure VI-16a). Elle diminuerait également lorsque le
taux de cobalt augmente (augmentation du libre parcours moyen l) en accord avec les mesures
sur la figure VI-15a. Il faut noter par ailleurs que la mobilité M est activée thermiquement.
d) Frottement intérieur dans le domaine III
Le spectre de frottement intérieur dans le domaine III de tous les métaux durs à liant cobalt se com-
pose d’un pic à haute température (P4) et d’un fond exponentiel.
i) Pic P4 à haute température
Le pic P4 est présent dans tous les métaux durs à liant cobalt et dans tous les squelettes carbure-car-
bonitrure associés.
• Energie d’activation du pic P4 
Les énergies d’activation mesurées pour le pic P4 dans les matériaux complets augmentent avec le
taux de cobalt (figure V-15). La suppression du liant cobalt dans les squelettes carbure-carbonitru-
re entraîne une diminution de l’énergie d’activation (figure V-15). Etant donné que l’énergie d’ac-
tivation du pic P4 est influencée par la présence de cobalt et par le taux de liant et que ce pic est
observé dans les squelettes carbure-carbonitrure, le mécanisme associé doit opérer aux joints de
grains. De plus, il apparaît aux environs de 1400 K, en parallèle avec la déformation plastique qui
opère par glissements aux joints de grains. Ce pic peut ainsi être attribué à une force de frottement
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L’exemple de la montée de dislocations comme source de lacunes est présenté ici mais il est
possible que les sources soient autres. La transformation du joint évoquée comme force mo-
trice pour l’infiltration peut contrôler la mobilité des lacunes présentée ci-dessus. Celles-ci
compensent le flux de cobalt dans le joint. L’évolution des joints de grains au cours de la
déformation peut engendrer des énergies apparentes qui expliqueraient les énergies élevées
mesurées expérimentalement. En partant de cette hypothèse, la phénoménologie du fluage
décrite par le modèle de fluage (dépendance de la vitesse de fluage en fonction de la taille
des grains, de la taille des plages de cobalt, de la présence du liant) reste valable. Ce modèle
pourrait également décrire de façon semi-quantitative la décohésion du squelette carbu-
re-carbonitrure observée après déformation à haute température (figure VI-11) qui peut se
produire par apport massif de lacunes à partir de sources situées dans les joints de grains.
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visqueuse entre les grains de carbure-carbonitrure qui dissipe de l’énergie pendant le glissement
aux joints.
La présence de quantités plus ou moins importantes de cobalt dans les joints de grains des maté-
riaux complets introduit du désordre entre les grains. Le cobalt amorphise l’interface et l’énergie
d’activation mesurée est artificiellement augmentée. Dans les squelettes carbure-carbonitrure,
l’absence des plages de cobalt empêche l’infiltration du cobalt aux joints et pourrait même déte-
rminer la disparition des atomes de liant résiduels. Le pic observé dans les squelettes est probable-
ment caractéristique d’un mécanisme moins perturbé. 
Les interfaces entre les grains d’un squelette carbure-carbonitrure sont relativement propres et ne
possèdent pas de phase amorphe. Les glissements des joints pourraient résulter de la montée des
dislocations contrôlée par la diffusion. Les énergies d’activation mesurées pour le pic P4 (entre
2.3 eV et 3.8 eV dans les squelettes carbure-carbonitrure, figure V-15), associées à des fréquences
d’attaque de l’ordre de 1013 s-1, semblent tout à fait en accord avec des phénomènes de diffusion
aux joints. En effet, l’énergie d’activation de la diffusion des espèces atomiques présentes dans les
joints s’échelonne entre 1.8 eV (T < 1468 K) et 4.5 eV (aux environs de 2673 K) pour le carbone
dans le TiC [81-83], entre 1.8 eV (T < 1723 K) et 5.5 eV (T > 1723 K) pour l’azote dans le TiC
[84] et entre 5.1 eV [85] et 8.0 eV [82] (T > 1800 K) pour le titane dans le TiC mais à des tempé-
ratures plus élevées que celles auxquelles le pic P4 est mesuré. En revanche, l’énergie de diffusion
du cobalt dans les joints n’est pas connue.
Le pic P4 survient à une température plus élevée (1400 K) que la température d’apparition du glis-
sement aux joints de grains mesurée en flexion trois points (début du domaine III, 1300 K). La dif-
férence importante de contrainte appliquée à l’échantillon entre les mesures en frottement intérieur
et celles en flexion trois points peut expliquer cette différence de température.
• Amplitude du pic P4 
Afin de comprendre pourquoi l’amplitude du pic P4 est plus importante dans les matériaux com-
plets que dans les squelettes carbure-carbonitrure (figure V-13), il est bon d’étudier un modèle sim-
ple de glissement aux joints de grains. La déformation d’un échantillon dans lequel un glissement
aux joints se produit peut être donnée par:
(VI.23)
où ρ est la densité de joints de grains, u le déplacement moyen des joints, JN la complaisance non
relaxée et σ la contrainte appliquée. La première partie de l’équation correspond à la déformation
plastique alors que la seconde est reliée à la déformation élastique. L’équation du mouvement d’un
joint soumis à une contrainte peut s’écrire (éq. (II.65)):
(VI.24)
où ηΒ est la viscosité des joints de grains et  l’épaisseur du joint. Le terme Ku est la force de
rappel, due à la déformation élastique du grain, parallèlement à la surface du joint. En éliminant u
et  des équations (VI.23) et (VI.24), on obtient:
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que l’on identifie à l’équation du solide anélastique standard (éq. (II.31)). L’amplitude ∆ d’une tel-
le relaxation est ainsi donnée au travers de l’équation (II.38) par:
(VI.26)
La densité des joints ρ est supposée inversement proportionnelle à la taille des grains. La constante
de rappel K étant due à la déformation des grains, elle est également inversement proportionnelle
à la taille des grains. Il apparaît ainsi que l’amplitude du pic est inversement proportionnelle à la
complaisance non relaxée de l’échantillon JN. Comme le module élastique est logiquement plus
faible dans les squelettes carbure-carbonitrure que dans les matériaux complets, l’amplitude du pic
est plus faible comme observé expérimentalement.
ii)Fond exponentiel
Le fond de frottement intérieur devrait être relié au fluage du matériau. Ainsi, un échantillon pré-
sentant un fond important devrait montrer une vitesse de fluage élevée. Lors d’essai en frottement
intérieur, la contrainte appliquée à l’échantillon est très faible (env. 2 MPa) et le modèle de fluage
prévoit une vitesse de fluage (et donc une amplitude du fond) inversement proportionnelle au taux
de cobalt (éq. (VI.12)).
Il est effectivement observé que l’amplitude du fond augmente lorsque le taux de cobalt diminue
pour les cermets TiCN à liant cobalt [28]. L’observation des figures V-8 à V-11 laisse penser que
les cermets mixtes se comportent de manière opposée. En effet, le niveau de frottement intérieur
est systématiquement plus élevé pour les échantillons avec un taux de cobalt plus important. En
fait, cet effet est dû au fait que le fond de frottement intérieur d’un échantillon à haut taux de cobalt
commence à augmenter de manière significative à plus basse température que celui d’un échan-
tillon à bas taux de cobalt. Toutefois, le fond de frottement intérieur de l’échantillon à haut taux de
cobalt augmente moins rapidement et un croisement entre les courbes de cermets mixtes avec deux
taux de cobalt différents survient aux environs de 1380 K (figure VI-20). Ces observations sont
ainsi en bon accord avec le modèle de fluage dans le cas d’une faible contrainte appliquée.
L’amplitude du fond de frottement intérieur est donc bien en relation avec la vitesse de fluage. En
revanche, la température à laquelle le fond commence à augmenter est caractéristique du passage
dans le domaine III et du début de la déformation par glissement aux joints de grains carbure-car-
bonitrure. Les cermets à haut taux de cobalt effectuent la transition domaine II - domaine III à plus
basse température que ceux à bas taux de cobalt [28,36]. En revanche, quand les deux matériaux
sont dans le domaine III et se déforment par glissement aux joints de grains, les cermets à haut taux
de cobalt fluent moins rapidement que ceux à bas taux de cobalt dans un régime de faible contrain-
te.
e) Modèle rhéologique
Le modèle de fluage se compose d’un terme de contrainte (σeff) et d’un terme cinétique (éq.
(VI.17)):
(VI.27)
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Ce dernier décrit la déformation des plages de liant et la déformation des joints visqueux.
La représentation rhéologique de ce modèle est donnée dans la figure VI-21. Les deux branches
qui contiennent des amortisseurs sont responsables de la déformation plastique. La branche de gau-
che décrit la déformation des plages de liant cobalt et celle de droite représente le frottement vis-
queux lors du glissement aux joints de grains. Ces deux branches agissent en parallèle et la vitesse
de fluage qui en résulte est donnée par l’équation (VI.17). Si l’une des deux branches est bloquée,
il n’y a pas de déformation plastique mais seulement de la déformation anélastique.
Lors des mesures de frottement intérieur, la contrainte effective (σeff) est inférieure à zéro, ce qui
revient à une contrainte appliquée inférieure à une contrainte de seuil. L’équation (VI.17) n’a pas
de sens telle quelle et la déformation plastique est nulle. Toutefois, le modèle rhéologique reste va-
lable. On peut tout d’abord admettre que les plages de cobalt ne se déforment pas plastiquement.
L’amortisseur ηCo de la figure VI-21 ne bouge pas et le ressort KCo accommode toute la déforma-
tion du cobalt. En parallèle, un mouvement visqueux se produit aux joints de grains (amortisseur
ηJ) qui se traduit en frottement intérieur par la présence du pic P4. Le frottement intérieur donne
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Figure VI-20 : Croisement à
1380 K des fonds de frottement
intérieur de deux cermets mix-
tes avec des taux de cobalt dif-
férents. Le fond de l’échan-
tillon avec un haut taux de
cobalt augmente à plus basse
température mais de manière
moins significative que celui
de l’échantillon avec un bas
taux de cobalt. Les courbes de
frottement intérieur sont les
mêmes que celles des
figures V-9 et V-11.
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o Figure VI-21 : Modèle rhéologique décrivant la déformation à
haute température dans les métaux durs à liant cobalt. La branche
de gauche décrit la déformation des plages de liant cobalt: KCo re-
présente l’élasticité du cobalt et ηCo la déformation. La branche de
droite décrit le glissement visqueux aux joints de grains. Kγ repré-
sente l’élasticité des grains du squelette carbure-carbonitrure.
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ainsi accès à la résistance visqueuse des joints, qui est masquée par les autres processus lors des
essais de fluage sur les squelettes carbure-carbonitrure. Ainsi, les énergies d’activation mesurées
pour le pic P4 dans les squelettes sont probablement les vraies énergies du mécanisme associé à la
résistance visqueuse du joint (glissement par montée de dislocations, contrôlée par diffusion). Si
les plages de cobalt commencent à se déformer, avec par conséquent l’infiltration et la décohésion
des joints par le cobalt, la viscosité des joints évolue avec le changement de structure. Ceci fausse
la mesure de l’énergie d’activation de la viscosité ηJ qui prend une valeur apparente.
Lors d’essais de fluage, les échantillons se déforment plastiquement et la partie élastique de la dé-
formation des plages de cobalt peut être négligée. Dans le cas d’un fluage par glissement aux joints
de grains, le modèle simple décrit à la page 119 montre qu’en ne considérant que la déformation
plastique (JNσ = 0 et Ku = 0), la vitesse de déformation est obtenue en remplaçant (VI.24) dans
(VI.23):
(VI.28)
Cette expression peut être mise en relation avec celle obtenue pour le modèle de fluage dans le cas
où la résistance visqueuse aux joints est le phénomène dominant (éq. (VI.18)). Toutefois, il faut
rappeler que les mesures en fluage montrent que ce mécanisme ne contrôle pas la déformation. Le
fond de frottement intérieur est à mettre en relation avec la viscosité en fluage qui est en effet le
terme cinétique (éq. (VI.27)).
2. Influence de la zone enrichie en cobalt sur les propriétés mécaniques
2.1 Mesure de la ténacité
Les mesures de ténacité macroscopique, dont les résultats sont présentés au paragraphe IV.2, vi-
sent à démontrer l’effet positif de la présence d’une zone enrichie sur la ténacité d’un outil de coupe
à une température proche du domaine d’utilisation (1000 K). Cette température est celle où l’effet
sur la ténacité du liant cobalt est le plus fort, à cause de la microplasticité du cobalt mise en évi-
dence par le pic P1. Les échantillons utilisés, avec ou sans zone enrichie, sont recouverts par des
couches CVD afin d’initier des fissures de taille reproductible pour la mesure du facteur KIC.
ε˙ σρ δ'ηB
-----=
Le mécanisme qui contrôle la déformation des métaux durs à liant cobalt à haute tempéra-
ture est la déformation des plages de cobalt. La cinétique de déformation est toutefois forte-
ment influencée par la décohésion du squelette carbure-carbonitrure qui survient dans ces
matériaux. L’activation thermique de ce phénomène est liée à l’évolution de la structure des
joints au cours de la déformation qui est la cause des valeurs élevées des énergies d’activa-
tion (apparentes) mesurées en fluage. En frottement intérieur, les contraintes appliquées ne
produisent pas de déformation plastique. Le frottement intérieur permet ainsi d’accéder à la
viscosité des interfaces. L’activation thermique est tout de même influencée par la présence
de cobalt aux joints. Elle passe d’une valeur de 3 eV dans les joints propres TiCN-TiCN à
une valeur de 4.7 eV en présence d’un haut taux de cobalt (figure V-15).
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a) Discussion des résultats
Les valeurs de l’exposant de Weibull les plus importantes sont obtenues pour les échantillons sans
zone enrichie. Ces valeurs élevées sont caractéristiques d’une faible dispersion des mesures. Cette
hausse de l’exposant de Weibull est due au fait que ces matériaux sont obtenus par rectification
d’échantillons avec une zone enrichie. Ainsi, leur état de surface est bien meilleur que les échan-
tillons avec une zone enrichie bruts de frittage. Un bon état de surface garantit que la fissure est
générée à une contrainte précise.
La figure IV-10 montre que, à 1000 K, la ténacité d’un échantillon avec une zone enrichie en cobalt
en surface est plus importante que celle d’un échantillon sans zone enrichie. Cette augmentation
de la ténacité macroscopique des échantillons est due à la ténacité spécifique de la zone enrichie
en WC-Co. En effet, dans le WC-Co, une augmentation importante du facteur KIC à partir de
1000 K est mesurée [86]. Elle est liée aux phénomènes dissipatifs à l’origine du pic P1 observé en
frottement intérieur [35].
b) Validité de la méthode
i) Plasticité en tête de fissure
Les mesures de KIC sont théoriquement valables pour des matériaux dans lesquels l’énergie est
stockée sous forme élastique: il n’y a pas de dissipation d’énergie. L’introduction d’une zone plas-
tique de longueur ds [54] n’étend pas la validité du modèle à des matériaux qui se déforment plas-
tiquement de manière importante mais permet d’estimer l’influence d’une petite zone plastique sur
la ténacité.
Si la région dans laquelle l’énergie de la fissure est dissipée est limitée au front de fissure
(c’est-à-dire une zone de déformation plastique en tête de fissure relativement petite), une couche
tenace, même d’épaisseur faible, peut affecter de manière importante la ténacité macroscopique de
l’échantillon. La taille de la zone plastique estimée (ds = 8.4 µm) est relativement petite par rapport
à la taille de la zone enrichie. La même valeur de taille de zone plastique est mesurée aussi bien en
présence d’une zone enrichie qu’en l’absence de celle-ci, pour un substrat homogène. Les courbes
de contrainte-déformation utilisées pour la détermination de la contrainte à la rupture sont prati-
quement linéaires avec moins de 0.02% de déformation plastique. Il est ainsi raisonnable de né-
gliger la partie d’énergie dissipée loin de la fissure. 
ii)Contraintes internes
Il est supposé que les contraintes internes du cobalt dans le WC-Co peuvent être de l’ordre de plu-
sieurs GPa [26], ce qui est indirectement confirmé par des mesures de contraintes résiduelles [11].
Un tel niveau de contraintes internes est dû à l’important durcissement de la phase cobalt à l’inté-
rieur du composite. Dans cette structure, le cobalt ne peut se déformer que si la contrainte due au
squelette carbure est relaxée, ce qui arrive dans les ligaments à l’arrière de la tête de la fissure.
L’élaboration des cermets mixtes par frittage à 1723 K induit, à plus basse température, de fortes
contraintes internes dans ces matériaux composites car les diverses phases possèdent des coeffi-
cients de dilatation thermique différents. En particulier, lorsque ces phases sont réparties de ma-
nière inhomogène (présence de zone enrichie ou de couche CVD), de nouvelles contraintes
peuvent apparaître. Effectivement, le coefficient de dilatation thermique de la nuance
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Ti30W70Co18 qui forme le coeur des matériaux étudiés diffère de celui du WC-Co qui compose
la zone enrichie ou de celui des couches de recouvrement CVD.
L’évolution des contraintes entre les couches1 avec la température peut être calculée à partir du
modèle développé par Hsueh et Evans [87] qui étudie les contraintes résiduelles thermiques d’une
couche sur un substrat. Les formules de calcul des contraintes ainsi que les différents paramètres
utilisés dans ces calculs sont regroupés dans l’annexe 2. Dans ce modèle, seules les déformations
élastiques sont considérées et les valeurs de contraintes internes obtenues sont ainsi des bornes su-
périeures. Des déformations plastiques peuvent intervenir et relaxer les contraintes internes.
En l’absence de zone enrichie, la couche de recouvrement CVD déposée à 1298 K subit à 1000 K
une contrainte en traction d’environ 165 MPa. Cette contrainte peut varier de quelques dizaines de
MPa, du fait de l’incertitude sur la valeur du coefficient de dilatation de la couche CVD (annexe 2).
A l’opposé, le substrat est en compression, avec une contrainte de l’ordre de quelques MPa. La for-
te différence de contrainte interne entre la couche CVD et le substrat s’explique par la différence
d’épaisseur de chacune des parties. Le fait que la couche de recouvrement soit en traction et pos-
sède une plus grande fragilité que le substrat démontre que l’hypothèse selon laquelle la fissure est
initiée dans la couche CVD avant de se propager dans le substrat est acceptable.
Pour les matériaux avec une zone enrichie en surface, il est important de considérer premièrement
le couplage entre le substrat et la zone enrichie puis celui entre la zone enrichie et la couche de
recouvrement CVD. L’évolution des contraintes dans ces matériaux au cours de leur élaboration
est schématisée dans la figure VI-22.
A 1000 K, une contrainte thermique de 580 MPa en traction est appliquée à la zone enrichie par le
substrat. Ce dernier subit une contrainte en compression de l’ordre de 25 MPa. Comme la zone en-
richie est située en surface lors d’une déformation en flexion trois points, la contrainte appliquée
s’ajoute à la contrainte thermique dans la face en traction. En ajoutant l’effet des contraintes inter-
nes, il semble plus probable que, lors d’essais de déformation en flexion trois points, une fissure
soit initiée de manière préférentielle dans la zone enrichie malgré la plus haute ténacité du matériau
qui la compose.
Dans le cas hypothétique d’une couche CVD déposée à 1298 K sur une zone enrichie en l’absence
de substrat, la couche de recouvrement CVD est en traction. La valeur de la contrainte à 1000 K
est estimée à 70 MPa mais peut varier de quelques dizaines de MPa car le coefficient de dilatation
thermique de la couche CVD n’est pas précisément connu. Par opposition, la zone enrichie est sou-
mise à une contrainte en compression d’environ 40 MPa. Dans le cas réel (figure VI-22), le subs-
trat est présent et la zone enrichie recouverte d’une couche CVD est soumise à une contrainte de
traction de la part du substrat. Ainsi, dans la zone enrichie, la contrainte en traction due au substrat
est diminuée de la contrainte en compression due à la couche CVD. En résumé, lors d’essais de
déformation en vue de déterminer la ténacité de ces matériaux, ceux-ci présentent une faible con-
trainte en compression dans le substrat (env. 25 MPa), une forte contrainte en tension dans la zone
enrichie (env. 540 MPa) et une contrainte en tension dans la couche CVD (env. 70 MPa).
La contrainte en tension, plus élevée dans la zone enrichie que dans la couche CVD, peut faire dou-
ter l’hypothèse selon laquelle la fissure est initiée dans la couche CVD et non dans la zone enrichie.
Toutefois, les contraintes calculées sont des contraintes maximales, en l’absence de plasticité. Ceci
est certainement valable pour la couche CVD qui est fragile. En revanche, la zone enrichie en co-
1. Dans ce paragraphe, le mot "couche" est appliqué aussi bien aux couches de recouvrement CVD qu’à la
zone enrichie en cobalt. En effet, le cermet est vu comme un matériau multicouche.
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balt se déforme certainement plastiquement à haute température en relaxant ainsi une partie des
contraintes. Dans tous les cas, aucune amorce de fissure n’a pu être détectée sous la couche CVD
par observation en microscopie électronique à balayage des échantillons déformés. Ces mêmes ob-
servations montrent que les fissures apparaissent à chaque fois dans la couche CVD avant de se
propager dans l’échantillon. Le fait que les mesures effectuées sans couche CVD suivent assez bien
le modèle (figure IV-10) semble confirmer que les fissures ne sont pas initiées dans la zone enri-
chie. Par ailleurs, il faut noter que les contraintes estimées dans la couche CVD pour des échan-
tillons avec ou sans zone enrichie sont semblables.
La présence de contraintes internes peut fausser la mesure de la valeur de la contrainte à la rupture.
En effet, au moment où la couche CVD casse, les contraintes internes dues à la présence de la cou-
che CVD sont relaxées. La fissure se propage alors dans le matériau sous l’effet de la contrainte
appliquée. Dans le cas d’un échantillon avec une zone enrichie, celle-ci subit, de la part du substrat,
des contraintes résiduelles de tension de l’ordre de 580 MPa qui viennent alors s’ajouter à celle ap-
pliquée pour propager la fissure.
Si la zone dans laquelle l’énergie nécessaire à la propagation de la fissure est dissipée est plus petite
que la zone enrichie (c’est-à-dire si toute cette zone est soumise aux mêmes contraintes en ten-
sion)1, il serait raisonnable d’augmenter les valeurs de contraintes à la rupture mesurées de
580 MPa. Après une telle correction, la valeur de KIC devient 18.2 MPa·m1/2 (figure VI-23). Il est
intéressant de noter que cette valeur correspond à la ténacité d’un pur WC-Co de même composi-
tion que la zone enrichie [88]. Toutefois, il faut distinguer la valeur précédemment obtenue
(10.1 MPa·m1/2), qui est la valeur du KIC pour un échantillon qui contient des contraintes ré-
siduelles, de la valeur corrigée (18.2 MPa·m1/2) qui serait celle de la zone enrichie en l’absence de
contrainte résiduelle. On en déduit que la valeur macroscopique de la ténacité d’un cermet avec
une zone enrichie en surface ne peut faire abstraction des contraintes résiduelles dans le matériau.
Si la valeur de 18.2 MPa·m1/2 est bien la vraie valeur du KIC du matériau, la valeur utile est celle
qui tient compte des contraintes internes: 10.1 MPa·m1/2. C’est celle-ci qui doit être comparée avec
la valeur du KIC d’un échantillon sans zone enrichie (7.9 MPa·m1/2).
La méthode présentée semble ainsi parfaitement valable et montre clairement l’accroissement de
la ténacité dans un échantillon avec une zone enrichie en surface.
1. Ce qui est le cas car la taille de la zone plastique ds = 8.4 µm est largement inférieure à la taille de la zone
enrichie (40 µm).
(b)  T = 1298 K (d)  T = 1000 K(a)  T = 1723 K
Zone enrichie
Substrat
(c)  T = 1298 K
Couche CVD
Figure VI-22 : Evolution des contraintes internes dans les différentes couches d’un cermet mixte avec zone
enrichie au cours de son élaboration: (a) création de la zone enrichie au cours du frittage; (b) diminution de la
température à la température de déposition CVD, apparition de contraintes de traction sur la zone enrichie et
de compression sur le substrat; (c) déposition de la couche de recouvrement CVD, les contraintes ne varient
pas; (d) diminution de la température à la température de mesure de la ténacité, les contraintes de la zone enri-
chie et du substrat augmentent et des contraintes de traction apparaissent dans la couche CVD.
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2.2 Frottement intérieur
Comme décrit dans le paragraphe V.3.3, les deux seuls effets visibles de la zone enrichie sur le
spectre de frottement intérieur sont d’une part la création du pic P0γ et son maintien au cours des
recuits et d’autre part l’augmentation du fond exponentiel de frottement intérieur.
a) Pic P0γ 
L’effet de la zone enrichie sur le pic P0γ est déjà décrit en détail au début de ce chapitre, au
paragraphe 1.2.a.ii). Ce pic, absent dans les matériaux sans zone enrichie, est créé lors de recuits à
haute température (1300 K) dans les cermets avec une zone enrichie en surface. L’azote, respon-
sable de la présence de ce pic, migre de l’intérieur des grains de carbonitrure lors d’un recuit à hau-
te température et forme une phase métastable aux joints de grains. Il ne peut diffuser librement hors
de l’échantillon à cause de la présence de la zone enrichie et le pic P0γ reste stable.
b) Fond exponentiel
La présence d’une mince zone enrichie en surface d’un cermet mixte augmente considérablement
le niveau de frottement intérieur à haute température (figure V-12). Cette effet est prévu par le cal-
cul théorique du frottement intérieur d’une tige avec une couche en surface (annexe 3). Avec la
configuration des échantillons de frottement intérieur utilisés, il est prévu que le frottement inté-
rieur soit à 72% donné par celui du coeur du matériau et à 28% par celui de la zone enrichie
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(annexe 3). Le WC-26.5% Co qui compose la zone enrichie possède un niveau de frottement inté-
rieur beaucoup plus élevé que le Ti30W70Co18 qui forme le coeur du matériau (figure VI-24).
L’augmentation du frottement intérieur avec la présence d’une zone enrichie observée sur les me-
sures de frottement intérieur est ainsi en accord avec le calcul théorique (figure VI-24).
Les couches CVD étant situées en surface des échantillons, elles influencent de manière non né-
gligeable les mesures de frottement intérieur, malgré leur faible épaisseur. Si le frottement intérieur
d’une telle couche était différent de celui du substrat Ti30W70Co18, la présence d’une couche
CVD devrait être détectée sur le spectre d’un échantillon recouvert. Toutefois, comme aucune dif-
férence n’est observée entre un échantillon recouvert par CVD et un échantillon brut (figure V-12),
on en déduit que le fond de frottement intérieur des couches CVD et celui du substrat
Ti30W70Co18 sont identiques. Comme la zone enrichie en cobalt possède un fond de frottement
intérieur supérieur aux couches CVD et au substrat Ti30W70Co18 (figure VI-24), un échantillon
avec une zone enrichie présente un niveau de frottement intérieur plus élevé qu’un échantillon sans
zone enrichie (figure V-12). Toutefois, l’influence d’une zone enrichie sur le fond de frottement
intérieur d’un cermet mixte est considérablement réduite en présence d’une couche CVD
(figure V-12). La couche CVD réduirait ainsi la microplasticité de la zone enrichie.
Les mesures de frottement intérieur d’un WC-Co utilisées dans le calcul du spectre d’un échan-
tillon avec une zone enrichie (figure VI-24) sont obtenues à partir d’un échantillon de WC-Co mas-
sif. Cependant, les propriétés du WC-Co qui compose la zone enrichie ne sont peut-être pas
identiques à celle d’un échantillon massif. Ceci permet d’expliquer les différences entre le frotte-
ment intérieur calculé et celui mesuré pour un échantillon avec une zone enrichie (figure VI-24).
Les mesures de frottement intérieur exposées dans ce paragraphe montrent que la spectroscopie
mécanique peut être très sensible aux propriétés de couches en surface et ainsi être utilisée effica-
cement comme sonde de la microplasticité de matériaux à gradient.
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Figure VI-24 : Spectres de frottement intérieur d’un Ti30W70Co18 avec une zone enrichie: comparaison en-
tre la mesure directe et le calcul à partir des spectres d’un Ti30W70Co18 sans zone enrichie et d’un WC -
26.5% Co qui compose la zone enrichie (selon l’annexe 3).
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CHAPITRE VII CONCLUSION ET PERSPECTIVES
Les résultats obtenus pour les cermets mixtes, couplés aux études déjà effectuées sur les carbures
cémentés et sur les cermets TiCN, permettent une description globale du comportement mécanique
des métaux durs à liant cobalt, de la température ambiante jusqu’à 1500 K. Trois domaines de tem-
pérature peuvent être distingués.
i) De la température ambiante jusqu’à 800 K pour les carbures cémentés et jusqu’à 900 K pour
les cermets TiCN (domaine I), les métaux durs à liant cobalt sont fragiles et élastiques. Le
liant cobalt est soumis à de fortes contraintes internes et possède une importante densité de
fautes d’empilement fortement imbriquées qui bloquent le mouvement des dislocations: le
cobalt est indéformable. Lorsque la rupture survient, les contraintes internes sont libérées et
le cobalt peut se déformer. Une partie de l’énergie nécessaire à la propagation des fissures
dans le matériau est absorbée en formant des ligaments à l’arrière du front de fissure. La bon-
ne ténacité à basse température des métaux durs à base de cobalt peut ainsi être attribuée à la
présence du cobalt.
ii) Le domaine II (entre 800 K et 1200 K pour les carbures cémentés et entre 900 K et 1300 K
pour les cermets TiCN) est caractérisé par l’apparition de la déformation plastique dans les
métaux durs. En dessous de 1100 K (domaine IIa), la réduction des fautes d’empilement dans
le liant cobalt, observée dans ce domaine de température, permet au cobalt de se déformer
plastiquement alors que le squelette carbure-carbonitrure reste élastique. Le mouvement des
dislocations dans le cobalt donne lieu à un processus de relaxation anélastique mettant en
oeuvre la diffusion d’atomes de solutés dans la phase métallique. La dissipation d’énergie as-
sociée à ce processus se traduit en frottement intérieur par un pic qui marque ainsi l’augmen-
tation de la mobilité des dislocations et, par conséquent, l’augmentation de la ténacité dans le
matériau.
A plus haute température (T > 1100 K, domaine IIb), lorsque le cobalt se déforme plastique-
ment, la contrainte appliquée est reportée sur le squelette carbure-carbonitrure. Les disloca-
tions contenues dans les grains de TiCN se mettent à leur tour en mouvement mais sont
freinées par la présence des vallées de Peierls. Deux pics de frottement intérieur, dûs à des
mécanismes de Peierls, traduisent le mouvement des dislocations autour de leur position
d’équilibre, suivis par un fond de frottement intérieur relié aux mouvements à longue distance
des dislocations. Les grains de TiCN commencent à se déformer plastiquement alors que ceux
de WC sont quasiment indéformables dans les mêmes conditions. La déformation des métaux
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durs reste néanmoins limitée dans ce domaine de température car les grains ne peuvent se
réarranger.
iii)Au-dessus de 1200 K pour les carbures cémentés et 1300 K pour les cermets TiCN
(domaine III), la déformation plastique devient très importante pour ces types de matériaux.
Le glissement aux joints de grains carbure-carbonitrure apparaît à haute température dans les
métaux durs à liant cobalt. La déformation des grains de carbure-carbonitrure ne suffisant pas
à accommoder le glissement aux joints de grains, le cobalt contenu dans les plage de liant est
contraint d’infiltrer les joints. Le glissement est ainsi ultérieurement facilité et mène à la dé-
cohésion du squelette carbure-carbonitrure. Le glissement aux joints de grains, contrôlé par
la diffusion dans les joints, donne lieu à un pic de frottement intérieur. Le fond de frottement
intérieur, très élevé dans ce domaine de température, est associé au fluage des matériaux.
Les études plus spécifiques sur les cermets mixtes TiCN-WC-Mo-Co montrent que les mé-
canismes à l’origine du frottement intérieur de ces matériaux sont une superposition des mé-
canismes observés sur les carbures cémentés et sur les cermets TiCN. Aucun phénomène
supplémentaire dû au couplage entre les phases n’intervient dans ces matériaux. De même, les es-
sais de déformation par flexion trois points des cermets mixtes ne diffèrent pas fondamentalement
de ceux effectués sur des carbures cémentés ou sur des cermets TiCN. Les mêmes tendances sont
observées avec des différences dans les températures de transition entre les domaines.
Les mesures de la ténacité macroscopique des cermets mixtes (facteur KIC) permettent, à partir
d’échantillons recouverts d’une couche CVD, de mettre en évidence l’influence positive d’une
zone enrichie en cobalt en surface. L’augmentation significative de la ténacité avec la présence
d’une zone enrichie en cobalt s’accompagne toutefois d’une augmentation indésirable du fluage de
la zone enrichie. Cependant, l’étude du fond de frottement intérieur montre que la présence d’une
couche de recouvrement CVD limite l’effet négatif de la zone enrichie sur le fluage du matériau.
Afin de définir les perspectives d’utilisation de ces matériaux, il convient de distinguer les deux
types de coupe existants. La coupe interrompue (fraisage) se caractérise par une phase durant la-
quelle l’outil enlève de la matière suivie par une phase de repos. Cette alternance crée des chocs
mécaniques et thermiques auxquels ne peut résister qu’un outil tenace. Durant la coupe continue
(tournage, perçage), l’outil est en permanence en contact avec la pièce à usiner. Il y a moins de
chocs que pendant la coupe interrompue et la ténacité est ainsi un facteur moins essentiel. Par con-
tre, la résistance à la déformation à haute température est un paramètre important car, en coupe
continue, la température de travail est plus importante. Lors de coupe continue, la ténacité est tou-
tefois requise pour les travaux d’ébauche, lorsque des grandes quantités de matière sont enlevées.
Pour la finition, un outil moins tenace convient mais il est important qu’il se déforme peu à haute
température, afin de garantir une meilleure précision.
Lors de coupe interrompue, les cermets TiCN-Mo-Co, réfractaires et peu tenaces, sont trop fragiles
pour supporter les chocs inhérents à ce type de coupe. La zone enrichie en surface, développée sur
les cermets mixtes, pourrait permettre d’augmenter la ténacité et d’utiliser ces matériaux pour la
coupe interrompue. D’autre part, la présence de grains de TiCN dans le coeur des cermets mixtes
limiterait la déformation à haute température par rapport aux WC-Co traditionnellement utilisés et
permettrait ainsi une augmentation des vitesses de coupe.
Pour la coupe continue, les cermets mixtes se trouvent à mi-chemin entre les WC-Co, tenaces, uti-
lisés plutôt pour l’ébauche, et les TiCN-Mo-Co, réfractaires, utilisés pour la finition. Ils peuvent
ainsi être candidats pour la fabrication d’outils de coupe convenant à la fois pour l’ébauche et pour
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la finition. La présence d’une zone enrichie en surface permettrait d’augmenter leur ténacité sans
trop affecter leur résistance à la déformation.
Ces hypothèses théoriques doivent toutefois être confirmées par des essais pratiques. En effet,
l’étude effectuée dans le cadre de ce travail définit certaines voies de recherche mais ne peut pré-
dire de manière quantitative le domaine d’application des matériaux étudiés comme outils de cou-
pe. En particulier, une limite importante de l’utilisation des cermets provient de la conductibilité
thermique très médiocre des grains de TiCN qui provoque un échauffement beaucoup plus rapide
de l’outil. L’ajout de grains de WC dans un cermet TiCN-Mo-Co peut agir comme pont thermique
pour évacuer la chaleur du copeau vers le corps de l’outil refroidi. D’autres paramètres intervien-
nent dans l’étude d’un outil de coupe, comme le matériau à usiner, la vitesse de coupe ou le liquide
de refroidissement, qui seraient à optimiser dans le cadre d’une étude complète.
Parmi tous les matériaux étudiés, la nuance Ti70W30Co6 semble être la plus prometteuse. Sa con-
trainte d’écoulement est la plus élevée à toutes les températures étudiées. Elle est légèrement su-
périeure à celle d’un cermet TiCN avec le même taux de liant. Grâce à la haute teneur en TiCN de
cette nuance et à sa faible teneur en cobalt, les température de transition entre les domaines I et II
et entre les domaines II et III sont plus élevées que pour les autres cermets mixtes. La déformation
du matériau intervient ainsi à plus haute température. A température ambiante, cette nuance pré-
sente la plus grande dureté avec une ténacité appréciable.
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ANNEXES
1. Modèle de déformation des métaux durs à haute température
1.1 Calcul de la réduction de taille des plages cobalt
La figure A-1 présente le glissement des grains au sein d’une cellule unité. Les grandeurs utilisées
pour le calcul de la réduction de l’espace disponible pour le cobalt au cours de la déformation y
sont représentées: la taille des grains d, le libre parcours moyen des plages de liant l et le déplace-
ment des grains au cours de la déformation ∆l.
De simples considérations géométriques permettent de mesurer sur la figure A-1 la surface occu-
pée par le cobalt avant et après déformation (c’est-à-dire l’aire hachurée).
La surface d’une plage cobalt avant déformation vaut: .
La surface d’une plage cobalt après déformation vaut: .
La variation de l’espace disponible (en deux dimensions) vaut donc: .
l
l
∆l d l
b
2.
1.
Figure A-1 : Réduction de l’espace disponible
pour le cobalt au cours de la déformation. 1. Posi-
tion initiale des grains et 2. position après défor-
mation. La maille élémentaire est représentée en
traitillé.
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1.2 Calcul du volume de la maille élémentaire
La maille élémentaire (en traitillé sur la figure A-1) comprend une plage de cobalt et un quart de
chacun des quatre grains qui bordent cette plage de cobalt. Le calcul étant effectuée sur une pro-
jection en deux dimensions, il faut considérer des grains et des plages cobalt d’épaisseur
uniforme a.
La surface d’une plage de cobalt vaut: .
La surface d’un grain vaut: 
La surface de la maille élémentaire vaut : 
Le volume de la maille élémentaire vaut donc: 
1.3 Calcul de la puissance dissipée par les processus irréversibles
La puissance dissipée dans le processus de déformation est ici calculée en considérant le taux d’en-
tropie θ produit dans les différents processus de déformation. La méthode et la notation utilisées
par Ashby et Verrall [76] sont suivies ici.
a) Diffusion du cobalt (faible contrainte)
La puissance dissipée par la diffusion du cobalt s’exprime par:
(A.1.1)
où I est le flux d’atomes et ∆µ la différence moyenne de potentiel chimique. Cette équation est ana-
logue à celle exprimant la puissance dissipée en électricité. Le flux d’atomes I peut s’écrire:
(A.1.2)
où M est le nombre d’atomes déplacés dans la plage de cobalt, que l’on peut rattacher au volume
de cobalt déplacé ∆VCo:
(A.1.3)
où Ω est le volume atomique.
L’équation (A.1.1) devient:
(A.1.4)
dans laquelle il faut évaluer ∆µ.
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Selon l’équation de diffusion d’Einstein, un gradient de potentiel induit un flux:
(A.1.5)
Si le transport d’atomes se fait par diffusion en volume (dans les plages de cobalt) et aux joints de
grains WC-Co et TiCN-Co, le nombre total d’atomes (du flux) par seconde est donné par:
(A.1.6)
où JV représente le flux en volume dans les plages de cobalt, JB le flux aux joints entre les grains
de carbure-carbonitrure et les plages de cobalt et A la section efficace. En introduisant les approxi-
mations ,  et  (où c2 est un facteur qui décrit le parcours
moyen des atomes de cobalt qui diffusent, calculé dans l’annexe 1.4 et δ est l’épaisseur des joints
entre les grains de carbure-carbonitrure et les plages de cobalt) ainsi que l’équation (A.1.5) dans
l’équation (A.1.6), on obtient:
(A.1.7)
Mais  n’est autre que le flux d’atomes . Ainsi on obtient ∆µ de
l’équation (A.1.7):
(A.1.8)
que l’on introduit dans l’équation (A.1.4) pour obtenir le résultat recherché:
(A.1.9)
Il reste à remplacer la déformation totale ε0 par sa valeur:
(A.1.10)
pour obtenir:
(A.1.11)
b) Mouvement de dislocations (contrainte élevée)
La puissance dissipée par les mouvements de dislocations dans les plages de liant cobalt est donnée
par:
(A.1.12)
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où σ est la contrainte appliquée,  la vitesse de déformation des plages de cobalt due aux mouve-
ments des dislocations et  le volume d’une plage de cobalt. L’équation d’Orowan per-
met d’exprimer la vitesse de déformation:
(A.1.13)
où Λ est la densité de dislocations, b le vecteur de Burgers et  la vitesse des dislocations. L’équa-
tion de Newton d’une dislocation de longueur L s’écrit:
(A.1.14)
où  exprime une force de frottement visqueuse.
En remplaçant (A.1.13) et (A.1.14) dans (A.1.12), on obtient:
(A.1.15)
c) Fluctuation de la surface des joints
Le calcul de la puissance dissipée par la fluctuation de la surface des joints est effectué ici pour un
cermet TiCN-Co. L’ajout de grains de WC compliquerait ce calcul sans en changer radicalement
le résultat.
La puissance dissipée par la fluctuation de la surface des joints s’exprime par:
(A.1.16)
où ∆A est la variation de surface et Γ l’énergie de surface. L’indice Co se rapporte aux surfaces
Co/TiCN et l’indice TiCN est utilisé pour les surface TiCN/TiCN.
La surface des joints Co/TiCN vaut avant glissement:  
après glissement: 
La variation de la surface des joints Co/TiCN vaut donc .
La surface des joints TiCN/TiCN vaut avant glissement: 
après glissement: 
La variation de la surface des joints TiCN/TiCN vaut donc .
Il est toutefois plus exact de tenir compte d’une pénétration du cobalt dans les joints sur une lon-
gueur x. Ainsi si , il n’y a pas de pénétration du cobalt entre les grains et donc pas de déco-
hésion des grains. Si , la décohésion est totale.
 est corrigé de :
 est corrigé de :
En introduisant ces deux résultats dans l’équation (A.1.16), on obtient:
(A.1.17)
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En remplaçant la déformation totale ε0 par sa valeur (éq. (A.1.10)), on obtient:
(A.1.18)
où .
d) Résistance visqueuse aux joints de grains carbure-carbonitrure
La puissance dissipée par la résistance visqueuse aux joints de grains carbure-carbonitrure s’expri-
me par:
(A.1.19)
où A est la surface du joint de grains,  le déplacement moyen du joint par unité de temps et
τB la contrainte moyenne de cisaillement qui apparaît au plan du joint de grains. Cette contrainte
est donnée par:
(A.1.20)
où ηB est le coefficient de viscosité du joint de grains carbure-carbonitrure et  l’épaisseur de ce
joint. Le déplacement du joint est donné par  (figure A-1). L’aire totale des joints de
grains pour une cellule élémentaire vaut (figure A-1):
(A.1.21)
En introduisant (A.1.20) et (A.1.21) dans l’équation (A.1.19) avec  et ε0 donné par
(A.1.10), on obtient:
(A.1.22)
1.4 Calcul du facteur c2 
Le facteur c2 est défini comme le facteur de proportionnalité
entre le libre parcours moyen de diffusion  des atomes de
cobalt et la taille des plages de cobalt l: . Dans le cas
d’une déformation faible, le libre parcours moyen de diffu-
sion  d’un atome de cobalt peut être estimé. On considère
une plage de cobalt carrée de côté l (figure A-2), avec un
transport de matière selon les flèches, de l’élément 1 à l’élé-
ment 2.
Et comme  => 
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Figure A-2 : Transfert de matière par
diffusion en volume de l’élément 1 à
l’élément 2 conduisant à la déforma-
tion d’une plage de cobalt.
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1.5 Paramètres intervenant dans l’équation constitutive
Le calcul de la vitesse de fluage dans le cas d’une faible contrainte appliquée est effectué pour une
nuance TiC0.7N0.3 - 6.4% Mo2C - 6.4% Co (% vol.) à partir de l’équation (VI.12).
Le paramètre de maille a du cobalt est mesuré par diffraction de rayons X: 3.587·10-10 m. Le vo-
lume atomique vaut ainsi 
Ω = a3 = 4.62·10-29 m3 (A.1.23)
La constante de Boltzmann k vaut 
k = 1.38·10-23 J/K (A.1.24)
Le libre parcours moyen l des plages de liant cobalt est mesuré par analyse d’images: 
l = 0.173·10-6 m (A.1.25)
Le coefficient de diffusion DV, donné avec une énergie d’activation de 3.06 eV [89] et un facteur
préexponentiel de 0.23·10-4 m2/s, vaut à 1473 K:
DV = 8.23·10-16 m2/s (A.1.26)
Les valeurs d’énergie d’interface ∆Γ, d’épaisseur de joint δ ou de coefficient de diffusion aux joints
DB ne sont pas connues. Toutefois, une approximation de la vitesse de fluage est effectuée en con-
sidérant que le terme de correction de la contrainte est négligeable devant le terme de contrainte σ
et que le terme de diffusion le long des joints est négligeable par rapport à celui de diffusion en
volume.
A partir de ces valeurs et pour un essai de fluage effectué à 1473 K sous une contrainte de 40 MPa,
l’équation (VI.12) prédit une vitesse de fluage de 6.2·10-4 s-1. De manière expérimentale, une va-
leur de 6.1·10-7 s-1 est trouvée. Le modèle surestime ainsi la vitesse de fluage d’un facteur 1000.
L’équation (VI.14) tient compte d’une cellule unité entourée de plages de cobalt et de grains de
carbure-carbonitrure. En considérant une quarantaine de plages de cobalt déformées par cisaille-
ment (N = 40), la vitesse de fluage prédite par le modèle devient 4.8·10-7 s-1.
1.6 Equation constitutive dans le modèle étendu
Ce paragraphe approfondit le calcul permettant d’obtenir l’équation de la vitesse de fluage en fonc-
tion de la contrainte en considérant non plus une cellule unitaire isolée (figure A-1) mais une cel-
lule entourée de plages de cobalt et de grains de carbure-carbonitrure (figure VI-19). Il est
nécessaire de calculer à nouveau les termes de puissance dissipée par les processus irréversibles
(cf annexe 1.3) en tenant compte des plages de cobalt déformées.
a) Diffusion du cobalt (faible contrainte)
Le volume de cobalt déplacé dans chaque plage de liant déformée par cisaillement est donné par
(figure A-3):
(A.1.27)V ∆l l ∆l
2
2-------–⋅ ∆l l⋅≅=
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Ainsi, le nombre d’atomes déplacés dans les plages de co-
balt M, donné par l’équation (A.1.3), est modifié:
(A.1.28)
où N est le nombre de plages de liant déformée par cisaille-
ment pour chaque cellule déformée (figure VI-19).
Dans le cas d’une faible contrainte appliquée, l’expression
de la puissance dissipée par la diffusion du cobalt (éq.
(A.1.9)) devient:
(A.1.29)
avec la déformation totale ε0 qui est dans ce cas donnée par:
(A.1.30)
En introduisant la déformation totale dans l’équation de la puissance dissipée, on obtient:
(A.1.31)
b) Mouvement de dislocations (contrainte élevée)
Dans le cas d’une contrainte appliquée élevée, la puissance dissipée par le mouvement des dislo-
cations est toujours donnée par:
(A.1.32)
mais le volume des plages de cobalt déformées VCo est cette fois donné par .
On obtient alors l’expression de la puissance dissipée par les mouvements de dislocations:
(A.1.33)
c) Fluctuation de la surface des joints
La puissance dissipée par la fluctuation de la surface des joints s’exprime toujours (éq. (A.1.16)):
(A.1.34)
Toutefois, la variation de la surface des joints est différente:
La surface des joints Co/TiCN vaut avant glissement:  
après glissement: 
1.
2. ∆l l
Figure A-3 : Déformation d’une plage
de cobalt par cisaillement. Le cobalt dé-
placé durant la déformation est hachuré.
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La variation de la surface des joints Co/TiCN vaut donc .
La surface des joints TiCN/TiCN vaut avant glissement: 
après glissement: 
La variation de la surface des joints TiCN/TiCN vaut donc .
La pénétration du cobalt dans les joints sur une longueur x n’intervient que pour la plage de cobalt
au centre de la cellule unité. Les autres plages ne changent pas de volume car la déformation se fait
par cisaillement. La pénétration du cobalt introduit une correction:
(A.1.35)
(A.1.36)
En introduisant ces deux résultats dans l’équation (A.1.34), on obtient:
(A.1.37)
En remplaçant la déformation totale ε0 par sa valeur (éq. (A.1.30)), on obtient:
(A.1.38)
où .
d) Expression de la vitesse de fluage
La vitesse de fluage se dérive de l’équation (VI.11):
(A.1.39)
dans laquelle le volume V à considérer est égal à celui de la cellule élémentaire, additionné des N
plages de cobalt entourées des grains de carbure-carbonitrure. Ainsi:
(A.1.40)
En introduisant les équations (A.1.31) ou (A.1.33) ainsi que (A.1.38) et (A.1.40) dans l’équation
(A.1.39), on obtient l’expression de la vitesse de fluage en fonction de la contrainte:
•Si la contrainte est faible:
(A.1.41)
•Si la contrainte est élevée:
(A.1.42)
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2. Contraintes internes dans un composite multicouche
Hsueh et Evans [87] donnent la marche à suivre pour calcu-
ler les contraintes d’origine thermique qui apparaissent
dans des matériaux composés d’un substrat recouvert d’une
couche. La contrainte dans le substrat σs et celle dans la
couche σc sont fonction de l’éloignement de l’interface x
(figure A-4):
(A.2.1)
(A.2.2)
où ∆T est la différence de température qui induit les contraintes, Es et Ec les modules d’Young res-
pectivement du substrat et de la couche et αs et αc les coefficients de dilatation thermique. 
La déformation ε(x) est donnée par:
(A.2.3)
où c est la déformation uniforme, r le rayon de courbure et tn l’axe neutre, respectivement donnés
par:
(A.2.4)
(A.2.5)
(A.2.6)
où ts et tc sont les épaisseurs respectivement du substrat et de la couche.
Les différents paramètres utilisés pour le calcul des contraintes internes sont reportés dans le
tableau A-1. Les modules d’Young sont calculés comme la somme des modules d’Young des dif-
férentes phases présentes, pondérés par la fraction volumique de chaque phase (approximation de
Voigt). Les modules d’Young des phases présentes dans les cermets mixtes recouverts sont donnés
dans le tableau A-2.
Tableau A-1 : Paramètres des différentes couches intervenant dans les matériaux utilisés pour les mesures de té-
nacité.
Substrat
Ti30W70Co18
Zone enrichie
WC-26.5% Co
Couche CVD
TiCN-TiC-TiN
E [GPa] 558 573 264
α [Κ−1] 7.436·10-6 + 7.302·10-10·T 5.732·10-6 + 3.060·10-9·T 5.349·10-6 + 4.378·10-9·T
t [µm] 3.5·103 40 5
Couche
Substrat
x
σs
σc0
Figure A-4 : Contraintes dans la
couche et dans le substrat. L’éloigne-
ment x est mesuré depuis l’interface.σs x( ) Es ε x( ) αs∆T–[ ]=
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Les coefficients de dilatation thermique sont mesurés grâce à un dilatomètre Bähr-Dilatometer
Type 802V. Cette mesure est possible pour le substrat Ti30W70Co18 et pour la zone enrichie
WC - 26.5% Co car des échantillons massifs de ces deux nuances existent. En revanche, aucun
échantillon massif formé du matériau composant les couches de recouvrement CVD n’est à dispo-
sition. Cependant, des mesures effectuées par Aigner [68] sur des composés TiCxN1-x sont utili-
sées dans cette étude. Ainsi, le coefficient de dilatation d’un composé TiCxN1-x dans la gamme de
températures considérée (1000 K - 1298 K) est compris entre celui d’un pur TiC et celui d’un pur
TiN [68]. Les couches de recouvrement CVD étant composées d’un mélange de TiCN, TiC et TiN,
elles possèdent un coefficient de dilatation compris dans cette fourchette. Une valeur moyenne de
ce coefficient (pour un composé TiC0.5N0.5) est utilisée dans le calcul des contraintes internes.
La variation des coefficients de dilatation thermique avec la température étant pratiquement linéai-
re dans la gamme de températures étudiée pour tous les matériaux considérés, les coefficients de
dilatation thermique peuvent s’écrire:
(A.2.7)
Les termes  qui apparaissent dans les équations (A.2.1) à (A.2.5) peuvent être remplacés par:
(A.2.8)
où Tform est la température à laquelle la couche est déposée et Tmes la température à laquelle les
contraintes sont mesurées. Dans le cas de l’étude des contraintes entre le substrat et la zone enri-
chie, la température à laquelle la couche est déposée, Tform, est la température d’élaboration de la
zone enrichie, c’est-à-dire la température de frittage (1723 K). Dans le cas de l’étude des contrain-
tes entre la couche de recouvrement CVD et le substrat ou la zone enrichie, la température à con-
sidérer est celle de la déposition de la couche CVD (1298 K). La température à laquelle les
contraintes sont mesurées, Tmes, est celle à laquelle la mesure de la ténacité est effectuée: 1000 K.
Tableau A-2 : Modules d’Young des différentes phases présentes dans les cermets mixtes.
TiC TiCN TiN WC Co
E 322 GPa [90]* 472 GPa† 80.6 GPa [90]* 705 GPa [91] 206 GPa [92]
*. Valeur et référence données dans [15].
†. Valeur tirée d’une loi de mélange (approximation de Voigt) à partir des mesures effectuées sur les échan-
tillons TiCN-Co [28], en considérant ECo = 206 GPa.
α T( ) α0 α1T+=
α∆T
α∆T α T( ) Td
T form
T mes∫ α0 T mes T form–( ) α12----- T mes2 T form2–( )+= =
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3. Calcul du frottement intérieur d’une tige avec une couche de surface
Le frottement intérieur d’une tige composée d’un substrat
homogène et d’une couche en surface peut être calculé si les
caractéristiques géométriques, les constantes élastiques et le
frottement intérieur de chaque composante sont connus.
Ce calcul a été effectué par Nishino [93] dans le cas d’une tige
avec une couche mince. Le calcul dans le cas général d’une
couche non mince est effectué ici.
Le frottement intérieur FI dans un matériau est une mesure de
l’énergie dissipée dans le matériau au cours d’un cycle de dé-
formation ∆W par rapport à l’énergie élastique maximale em-
magasinée W (§ II.3.1.c, éq. (II.36)):
(A.3.1)
Dans le cas de l’excitation en torsion sur le pendule utilisé,
l’échantillon est soumis à une déformation qui varie de maniè-
re sinusoïdale par rapport au temps entre zéro pour une contrainte appliquée nulle et ε0 pour une
contrainte appliquée maximale. Ainsi, l’énergie W est donnée par l’énergie de déformation stockée
dans l’échantillon à la déflexion maximale.
Dans le cas de la torsion, la déformation est inhomogène dans l’échantillon [47]. L’énergie de dé-
formation est obtenue en intégrant sur le volume total de l’échantillon:
(A.3.2)
où G est le module de cisaillement. L’amplitude de déformation ε0 est une fonction de la position
qui, dans le cas de la torsion d’une tige de rayon R, s’écrit:
(A.3.3)
En négligeant l’effet du couplage entre la couche de surface et le substrat (couche parfaitement ad-
hérente), le frottement intérieur du système complet FIav est donné par:
(A.3.4)
où les indices s et c se réfèrent respectivement au substrat et à la couche. Comme le frottement in-
térieur, évalué individuellement dans le substrat et dans la couche, est donné respectivement par:
 et (A.3.5)
il est possible d’exprimer le frottement intérieur du système complet en fonction de celui du subs-
trat et de celui de la couche (en combinant (A.3.4) et (A.3.5)):
(A.3.6)
R1R2
l
Figure A-5 : Tige avec zone enri-
chie mesurée en frottement intérieur.
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L’énergie élastique stockée dans le substrat est donnée par (à partir de (A.3.2) et (A.3.3)):
(A.3.7)
De même, l’énergie élastique stockée dans la couche est donnée par:
(A.3.8)
La déformation maximum du substrat et de la couche sont respectivement données par:
 et (A.3.9)
et ainsi:
(A.3.10)
En introduisant les équations (A.3.7), (A.3.8) et (A.3.10) dans l’équation (A.3.6), on obtient l’ex-
pression du frottement intérieur d’une tige composée d’un substrat homogène recouvert d’une cou-
che:
(A.3.11)
Dans le cas des cermets Ti30W70Co18 avec une zone enrichie mesurés en frottement intérieur, les
échantillons sont des tiges de rayon 0.5 mm avec une zone enrichie de 40 µm. Les modules de ci-
saillement du cermet Ti30W70Co18 et de la zone enrichie sont obtenus à partir des valeurs de mo-
dules élastiques E du tableau A-1 en considérant la cas élastique isotrope:
(A.3.12)
où ν est le module de Poisson évalué à 0.25.
Ainsi, avec  mm,  mm,  GPa et  GPa, on obtient:
(A.3.13)
Malgré une faible épaisseur de la zone enrichie, celle-ci influence de manière non négligeable le
frottement intérieur du matériau complet.
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